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Introduction

Les traitements mécaniques de surface tels que le grenaillage ou le sablage sont couram-
ment utilisés dans l'industrie. En e�et, ils permettent d'améliorer les performances des ma-
tériaux traités sans pour autant en modi�er la géométrie globale. Ces procédés, fortement
développés depuis les années 1930, consistent à projeter des particules sur la surface des
matériaux. Cela permet entre autre d'augmenter leur tenue en fatigue [61, 246, 179, 198],
leur dureté en surface [85, 216], ainsi que leur résistance à la corrosion [81, 151].

L'augmentation de ces performances est généralement attribuée aux fortes déformations
plastiques (écrouissage et modi�cation de la microstructure) induites par le procédé en
surface [209, 235, 131] du matériau ainsi qu'à l'établissement de contraintes résiduelles
de compression [236, 179, 164, 163]. Néanmoins, les liens entre ces modi�cations et les
béné�ces apportés ne sont pas complètement connus et font encore l'objet de multiples
recherches [198, 224, 70, 139, 171].

Le grenaillage ultrasonore est une variante relativement récente [116] du grenaillage
classique. Pour ce traitement, les billes et le matériau à traiter sont enfermés dans une
enceinte. Le mouvement des billes et les impacts sont produits par des vibrations (de
fréquence ultrasonore) de l'enceinte (ou de sa base). Par rapport au grenaillage classique,
ce procédé présente les avantages suivants :

1. Les vitesses d'impacts sont plus faibles que dans le grenaillage classique ce qui évite
d'endommager la surface ;

2. Les billes sont de plus grandes tailles et ont donc moins de défaut pouvant altérer
la surface à traiter ;

3. Le procédé étant réalisé dans une enceinte fermée, les billes peuvent être récupérées
après le traitement.

Pour ces raisons, le grenaillage ultrasonore est de plus en plus utilisé, en particulier
dans les secteurs de l'aéronautique [14] et du nucléaire [215]. En e�et, dans ces domaines,
les matériaux peuvent être soumis à des environnements extrêmement agressifs (fortes
température, forte pression, milieu corrosif). La compréhension des modi�cations induites
par le procédé en surface du matériau est donc essentielle. Ainsi, sur le long terme, Areva
souhaite approfondir sa connaissance sur le grenaillage ultrasonore a�n de pouvoir élargir
son champ d'application et optimiser son utilisation.

Pour comprendre et prédire les e�ets du grenaillage ultrasonore, diverses études numé-
riques ont déjà été réalisées en parallèle d'études expérimentales souvent plus coûteuses.
Néanmoins, ces modèles [184, 29, 33] sont généralement focalisés sur la détermination des
contraintes résiduelles et utilisent des lois de comportement homogène.
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Or, de nombreuses études expérimentales [127, 209, 235, 131, 179, 215, 182, 171]
montrent que le grenaillage ultrasonore provoque des modi�cations de la microstructure
menant, sur des traitements de longue durée, à une nanostructuration de la surface. Cette
couche nanostructurée modi�e les performances pour le matériau tant pour la tenue en
fatigue [179, 217, 198] que pour la résistance à la corrosion [151, 81, 70]. Il est donc im-
portant d'inclure dans les modèles numériques, les modi�cations de la microstructure et
ses e�ets sur la tenue du matériau.

Dans ce domaine, de nombreuses avancées ont été e�ectuées dans la compréhension des
déformations des matériaux cristallins. Le développement de lois de plasticité cristalline
[13, 23, 45, 63, 89] a ainsi permis de décrire et de comprendre di�érents phénomènes tels
que la localisation, l'écrouissage, les modi�cations de texture, etc.

Ainsi, cette thèse s'inscrit dans la continuité des études numériques e�ectuées sur le
grenaillage ultrasonore. Elle apporte de nouveaux éléments quant à la prise en compte de
la microstructure et de ses modi�cations durant le procédé. Pour cela, le cas particulier
du grenaillage ultrasonore d'échantillons d'INCONEL690 a été étudié pour de courtes et
de longues durées de traitement. L'INCONEL690 a été sélectionné par Areva car celui-
ci est utilisé dans les parties sensibles des centrales nucléaires. Il sert notamment dans
l'élaboration des plaques de partition séparant dans le circuit primaire, la partie chaude
de la partie froide du générateur de vapeur.

Du côté industriel, l'objectif de la thèse est de connaître et d'optimiser les paramètres
du grenaillage ultrasonore permettant de mener à un état de contrainte et de microstruc-
ture souhaité. D'un point de vue scienti�que, la modélisation du procédé vise à relier les
conditions d'impacts à l'établissement des contraintes résiduelles. L'analyse des modi�-
cations de la microstructure sous impacts donnera des éléments supplémentaires sur les
mécanismes du grenaillage ultrasonore pouvant mener à la nanostructuration du matériau.

Ce manuscrit est composé de 5 chapitres :

Le chapitre 1 est une étude bibliographique. Deux sujets seront principalement traités ;
d'un côté, les études expérimentales et numériques du grenaillage ultrasonore, de l'autre
la plasticité cristalline des cristaux dits Cubiques à Faces Centrées (ou CFC) déformés à
froid.

Le chapitre 2 regroupe l'ensemble des activités expérimentales e�ectuées dans le cadre
de cette thèse. Il comporte une partie sur la caractérisation mécanique et de la micro-
structure de l'INCONEL690. Celle-ci fournira les paramètres nécessaires à la modélisation
de la loi de comportement. Une autre partie traitera des e�ets du grenaillage ultrasonore
de courte et de longue durée. L'état de surface des échantillons grenaillés sera caractérisé
par microscopie confocale. L'analyse EBSD et la nanoindentation fourniront des éléments
sur les modi�cations de la microstructure induite par le procédé. Ces résultats pourront
ensuite être comparés à ceux obtenus via les études numériques utilisées dans les chapitres
suivants.
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Le chapitre 3 concerne la modélisation du procédé. Dans un premier temps, la ciné-
matique des billes sera simulée par éléments discrets ce qui permettra de connaître la
distribution d'impacts induite par le grenaillage ultrasonore. Dans un second temps, une
première approche macroscopique utilisant un modèle éléments �nis de simulation d'im-
pact permettra de faire le lien entre le panel d'impacts et les e�ets sur le matériau (état
de surface et niveau de contraintes résiduelles).

Le chapitre 4 a pour objectif de déterminer et de valider une loi de plasticité cristalline
[89] dont les paramètres ont été adaptés au comportement de l'INCONEL690. Dans un
premier temps, cette validation se fera au niveau macroscopique en étudiant le compor-
tement d'un agrégat polycristallin soumis à une sollicitation uni-axiale. Dans un second
temps, le comportement sera analysé à l'échelle microscopique, notamment via l'étude des
e�ets locaux induits par un impact normal observé suite au grenaillage ultrasonore.

Le dernier chapitre sera axé sur l'apport de l'utilisation de cette loi de plasticité
cristalline dans la compréhension des mécanismes de déformation et d'établissement de
contraintes résiduelles induit par le grenaillage ultrasonore. Une analyse de l'e�et de la
vitesse et de la succession d'impacts y sera présentée.
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Chapitre 1

Rappels bibliographiques

1.1 Études expérimentales du grenaillage ultrasonore

1.1.1 Introduction

Les traitements mécaniques de surface tels que le grenaillage ou le sablage ont d'abord
été utilisés pour nettoyer les pièces tout justes formées, en projetant sur celles-ci de petites
particules (grenaille ou sable). L'objectif était principalement d'obtenir une surface lisse.
Selon Bush et al. [32] et Hawkinson [84], les premiers travaux sur les e�ets béné�ques du
grenaillage sont attribués à Herbert et al. [85] en 1927 qui s'intéressaient en particulier à
l'évolution de la dureté. En 1929, Foppl [61] a étudié l'augmentation de la durée de vie des
équipements via des traitements de surface de mise en compression. Diverses études spé-
ci�ques au grenaillage ont suivi comme celle de Zimmerli [246]. En 1987, Kloos et al. [112]
ont démontré que l'augmentation de la tenue en fatigue du fait des contraintes résiduelles
de compression s'expliquait par la capacité de ces contraintes à stopper la propagation
des micro�ssures de surface. Dans le cas spéci�que du grenaillage, ce comportement a été
con�rmé par Song and We [200].

Grenaillage Grenaillage
conventionnel ultrasonore

Schéma du procédé [219]
Diamètre des billes ∼ 0.5 mm ∼ 3 mm
Vitesses d'impacts ∼ 75 m · s−1 ∼ 10 m · s−1

Angles d'impacts unidirectionnels multidirectionnels

Table 1.1 � Caractéristiques usuelles des impacts suivant le procédé utilisé.

Le grenaillage ultrasonore est une variante du grenaillage conventionnel (voir tableau
1.1). Ce procédé a été inventé en Russie dans les années 1980 [116] pour les secteurs de
l'aéronautique et du nucléaire. Il a ensuite été introduit en France par la société Teknoson
en 1992. Depuis, les brevets ont été rachetés par la société SONATS qui exploite et
développe aujourd'hui le procédé. Ce traitement est e�ectué à l'aide d'une enceinte dans
laquelle une certaine quantité de billes est mise en mouvement grâce aux vibrations d'une
sonotrode. Les principales di�érences entre le grenaillage conventionnel et ultrasonore
sont résumées par Todaka et al. [219]. Le grenaillage conventionnel conduit à des impacts
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unidirectionnels (le plus souvent normaux à la surface traitée) ayant une forte vitesse. Au
contraire, le grenaillage ultrasonore provoque des impacts multidirectionnels de faibles
vitesses. Cette faible vitesse, ajoutée à une meilleure qualité des billes (plus grosses donc
plus facilement sphériques), conduit à un meilleur état de surface en termes de rugosité
et permet d'éviter la création de �ssures.

Par ailleurs, sur une longue durée, le grenaillage (conventionnel comme ultrasonore)
induit de sévères déformations plastiques et produit en surface et sous certaines conditions
une couche nanostructurée. La présence de cette couche modi�e la dureté du matériau
[216, 131, 9, 179, 224], la résistance à la corrosion [151, 81, 231, 70] et sa tenue en fatigue
[217, 179, 198].

Ainsi, après une description détaillée du procédé, cette section décrira dans une se-
conde partie les modi�cations de surface apportées par le procédé (rugosité, contraintes,
microstructure) et détaillera dans un troisième temps l'e�et de ces modi�cations sur les
performances du matériau (dureté, tenue en traction, en fatigue et à la corrosion).

1.1.2 Procédé expérimental

Description du dispositif

Le procédé (Figure 1.1) est réalisé dans une enceinte fermée contenant les billes servant
au grenaillage. Un dispositif vibratoire permet alors de projeter les billes sur la surface à
traiter. Celles-ci sont choisies de manière à être beaucoup plus dures que la cible. Elles
peuvent être en oxyde de zirconium [159], en acier [219], en carbure de tungstène [217],
verre ou céramique [207]. Elles doivent être le plus lisse possible a�n de permettre un
meilleur état de surface et de faciliter la nanostructuration [131]. Le diamètre des billes
(variant généralement de 1 mm à 10 mm [207, 131]) et leur masse volumique sont des
paramètres du procédé qui permettent entre autres d'ajuster la puissance et le diamètre
des impacts. La forme de l'enceinte ainsi que le matériau la constituant varient selon
les cas. Di�érents matériaux comme l'acier [159, 207] ou le polymère [159] peuvent être
utilisés.

Le dispositif vibratoire a pour objectif de transmettre de l'énergie aux billes. Si certains
dispositifs font vibrer l'intégralité de l'enceinte [207, 131], d'autres ne font bouger que la
base de celle-ci [33, 179], nommée alors sonotrode. La fréquence de vibration doit appar-
tenir au domaine des ultrasons et est donc généralement �xée à 20 kHz. L'amplitude de
la vibration choisie varie d'une dizaine à une centaine de micromètres [215].

Le plus souvent, les échantillons utilisés dans la littérature sont des plaques parallélé-
pipédiques dont la longueur et la largeur n'excèdent pas 100 mm et l'épaisseur 20 mm.
Cependant, dans certaines expériences, la pièce grenaillée peut être plus complexe comme
par exemple un tube [159], une éprouvette de traction [179] ou même un engrenage à
denture [16] en vue d'applications industrielles. L'échantillon peut être disposé au centre
de l'enceinte a�n de traiter les deux surfaces en même temps ou �xé en haut de celle-ci.
En�n, les expériences peuvent être e�ectuées sous vide [127, 130, 208] ou sous argon [216]
a�n d'éviter le maximum la pollution extérieure.
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Figure 1.1 � Schéma de principe du grenaillage ultrasonore. A droite, d'après [131], le
dispositif fait vibrer l'intégralité de l'enceinte. A gauche, d'après [33], seule la sonotrode
disposée à la base de l'enceinte vibre.

Impacts caractéristiques induits par le procédé

Pendant le grenaillage, la vitesse moyenne des impacts est évaluée entre 1 m · s−1 et
20 m · s−1 [18, 148, 159, 186, 34] même si dans certaines expériences, des vitesses peuvent
atteindre les 100 m · s−1 [215]. Dans une première approche, celle-ci peut être caractéri-
sée par la vitesse maximale de la sonotrode [169, 33]. Des mesures piezo-électriques [34]
ou par caméra rapide [18] ont permis de con�rmer cet ordre de grandeur. De plus des
modèle numérique [148] ou analytique [92] du procédé ainsi que l'analyse des diamètres
d'empreintes [159, 186] ont permis d'analyser plus �nement la distribution des vitesses
d'impacts. Ainsi, pour un seul et unique traitement, les vitesses d'impacts présentent une
dispersion importante avec des valeurs comprises entre 1 m · s−1 et 20 m · s−1.

Le nombre de billes (parfois évalué en terme de masse totale de bille [34, 17, 159]) et
la dimension de l'enceinte sont choisis de manière à optimiser le nombre de chocs entre
les billes et l'échantillon. En pratique, la quantité de billes est normalisée par rapport à
la surface de la sonotrode que celles-ci recouvrent au repos. Dans la plupart des cas, la
quantité de billes choisie recouvre entre 20% et 60% de la surface de la sonotrode. Il peut
aussi être volontairement diminué a�n d'éviter les chocs entre les billes et obtenir ainsi
une plus forte proportion de chocs normaux avec l'échantillon [33]. Tian et al. [217, 216]
vont jusqu'à n'utiliser que cinq billes. Suivant la qualité des billes, celles-ci peuvent être
renouvelées à chaque expérience [33] ou non [159].

Durée du procédé et taux de recouvrement

La durée de l'expérience dépend du niveau de déformation souhaité. Pour cela, un
taux de recouvrement peut-être évalué. Il permet de comparer plusieurs expériences entre
elles et d'étudier l'évolution de l'état de surface de l'échantillon au cours du grenaillage
ultrasonore. Un taux de recouvrement de 100% traduit le fait que l'intégralité de la surface
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a été impactée une fois. Il est très souvent estimé de manière empirique par contrôle visuel.
Un taux de recouvrement quelconque de x% correspond à un grenaillage ultrasonore d'une
durée de x∆t100% où ∆t100% est la durée nécessaire pour atteindre un taux de recouvrement
égal à 100% avec les mêmes conditions expérimentales.

Cependant, le taux de recouvrement ne su�t pas à caractériser un essai de grenaillage
ultrasonore. La vitesse ou l'énergie des impacts in�ue aussi sur les résultats du traitement
[215, 224]. Cette intensité dépend de nombreux paramètres dont la puissance fournie par le
dispositif vibratoire mais aussi l'énergie dissipée pendant le processus à cause notamment
des chocs sur l'enceinte [148, 190].

1.1.3 Modi�cation de la surface

Le grenaillage ultrasonore induit de sévères déformations à la surface du matériau. En
plus de l'établissement de contraintes résiduelles, cela conduit à une modi�cation de la ru-
gosité de surface ainsi qu'à la formation d'une couche nanostructurée. Une contamination
de la surface provenant notamment des billes peut aussi être observée [125]. Tian et al.
[217] ont ainsi identi�é des traces de carbure de tungstène (composant les billes) jusqu'à
une profondeur de 20 µm dans de l'Hastelloy C-2000 grenaillé. Cependant, ce phénomène
est ignoré dans la plupart des publications et ne sera pas détaillé ici.

Rugosité de surface

La rugosité de surface issue du grenaillage ultrasonore a été étudiée par Mordyuk et al.
[150] et plus récemment par Taro et al. [211]. Plusieurs grandeurs ont été utilisées dans ces
études pour caractériser la rugosité de surface telles que la distance moyenne peak-valley
ou le Ra (Écart moyen arithmétique au plan des moindres carrés de la surface analysée).
Par souci de simplicité, seule l'évolution du Ra est mentionnée ici. Sur une surface polie
�nement, le grenaillage ultrasonore induit dans un premier temps une augmentation de la
rugosité. Passé un pic, la rugosité diminue jusqu'à atteindre une valeur limite dépendant
des caractéristiques du grenaillage [139].

Ce phénomène n'est pas spéci�que au grenaillage ultrasonore. Il a déjà été décrit par
Dai et al. [43] et plus récemment par Miao et al. [147] dans le cas du grenaillage classique.
L'augmentation de la rugosité dans les premières secondes de grenaillage s'explique par la
création de nouvelles empreintes sur une surface encore vierge. Lorsque le recouvrement
augmente, les chances qu'un impact tombe sur une empreinte existante sont d'autant plus
élevées. Le chevauchement des empreintes conduit alors à une diminution de la rugosité.
En�n dans un troisième temps, la surface est tellement recouverte d'empreintes que les
impacts ne font plus varier la rugosité.

Contraintes résiduelles

De nombreuses études sur l'établissement et le rôle de ses contraintes résiduelles sont
disponibles dans la littérature [179, 236, 164, 163, 190]. La composante principalement
étudiée est coplanaire à la surface grenaillée (dont un pro�l typique est tracé sur la �gure
1.2). Elle est dite transverse et permet de ralentir la propagation des micro�ssures.
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Figure 1.2 � Contraintes résiduelles transverses pour un Hastelloy C-2000 traité par
grenaillage en fonction de la profondeur. Contraintes mesurées par analyse XRD. Figure
extraite de [164].

Des expériences sur de l'acier doux [236], de l'acier austénitique 316L [179] et de l'alliage
à base de nickel comme le C-2000 [164, 163] ou l'INCONEL600 [33] ont été réalisées. Ces
études estiment que le rapport entre le maximum de la contrainte résiduelle de compression
dans le matériau et sa limite d'élasticité varie de 1.3 à 3 (voir tableau 1.2). Ce ratio dépend
fortement du matériau utilisé pour l'échantillon et des paramètres du procédé (tels que la
durée et le type de billes [190]) .

Publication Échantillon
Limite élastique σM Rapport
Y e (MPa) (MPa) σM/Y e

Xing et al. [236] Acier doux 240 310 1,3
Ortiz et al [164, 163] Hastelloy C-2000 400 1000 à 1200 2,5 à 3
Roland et al. [179] Acier 316L 500 1000 2
Chaise et al. [33] Inconel 600 215 à 325 275 à 325 1,3 à 1.5

Table 1.2 � Mesures expérimentales du maximum de contrainte résiduelle pour di�érents
matériaux grenaillés.

L'épaisseur de la zone comprimée s'étend au-delà de la position du maximum de
contrainte. Ortiz et al. [164] considèrent dans le cas de l'Hastelloy que la zone de com-
pression s'étend jusqu'à 1 mm de profondeur. Plus loin, une zone de tension plus ou
moins forte peut apparaître en fonction des paramètres de grenaillage et de l'épaisseur de
l'échantillon.

Nanostructuration de la surface

Que cela soit pour le fer, l'acier, l'aluminium ou les alliages de nickel (tels que l'Inconel
600 ou l'Hastelloy C-2000), le grenaillage ultrasonore modi�e la microstructure du ma-
tériau jusqu'à une profondeur allant de 60 µm à 1 mm. Avec la profondeur, la taille des
grains évolue de quelques nanomètres en surface jusqu'à la taille observée dans la matrice
du matériau (�gure 1.3).
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Figure 1.3 � Cartographies EBSD d'orientations (a) et des désorientations entre voisins
(KAM) (b) à faible agrandissement pour un échantillon grenaillé (Alliage à base nickel
INCONEL718) avec un taux de recouvrement de 10 000 %. Figure extraite de [215].

La couche contenant des grains nanométriques est dite nanostructurée. Elle peut avoir
une épaisseur allant de 5 µm, jusqu'à 40 µm [131, 179, 209, 235, 171]. En extrême surface,
les grains atteindraient une taille de quelques nanomètres. La taille moyenne des grains
est évaluée entre 10 nm [127] et 50 nm [235]. Selon Moering et al. [149], l'orientation des
grains dans la couche nanostructurée conduit une texture de type �bre. Les joints de grains
possèdent des angles importants [179, 235, 209] ce qui traduit une structure très éloignée
de l'équilibre thermodynamique [179]. Dans le cas des aciers austénitiques (SS304L et
SS316L), une phase martensitique peut apparaître [242, 180]. Les grains possèdent aussi
de nombreuses macles [179].

Plus en profondeur, la taille des grains devient similaire à celle des grains de la matrice.
Cependant, des modi�cations de la microstructure de dislocation sont toujours observées
telles que des microbandes dans le cas de l'aluminium [235] ou du fer pur [209]. Pour les
aciers (304L et 316L), Roland et al. [179] n'ont pas observé de microbandes mais une forte
densité de macles au sein de chaque grain.

Le mécanisme de formation de la couche nanostructurée lors du grenaillage ultrasonore
a été largement étudié [235, 209, 179, 131, 229]. Dans ces études, le processus de for-
mation de la couche nanostructurée a été déduit de l'état �nal de l'échantillon grenaillé.
L'évolution de la microstructure a été analysée depuis la matrice de l'échantillon jusqu'à
l'extrême surface. Le type de mécanisme identi�é dépend fortement de l'énergie de faute
d'empilement (SFE : Stacking Fault Energy) [131].

� Pour les métaux ayant un fort SFE (> 100 mJ ·m−2), les expériences e�ectuées
sur le fer pur (SFE ≈ 200 mJ ·m−2) [209] et sur l'aluminium pur et allié [235], ont
montré la création de murs et d'enchevêtrements de dislocations. Avec l'augmenta-
tion de la contrainte, a�n de minimiser l'énergie du système, les dislocations au sein
des microstructures s'annihilent et se réarrangent. Les murs et les enchevêtrements
de dislocations se transforment alors en sous-joints de grain.

� Pour les métaux à faible SFE (< 20 mJ ·m−2) Roland et al. [179] ont montré que
le mécanisme de subdivision par la création de microstructures de dislocations est
supplanté par le maclage des grains. Les multiples intersections conduisent à diviser
le grain en plusieurs sous-grains. Roland et al. [179] précisent que c'est à l'intersec-
tion de deux joints de macles que la phase martensitique apparaît. Un processus
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similaire a aussi été observé pour d'autres alliages à faible SFE tels que l'acier AISI
304 (SFE = 16.8 mJ ·m−2) et l'Hastelloy C2000 (SFE = 1.22 mJ ·m−2) [229, 228].

� Pour les métaux avec un SFE moyen comme l'INCONEL600 (SFE ≈ 45 mJ ·m−2)
[210, 228] ou encore le cuivre (SFE = 78 mJ ·m−2) [131], le processus de nanostruc-
turation combinerait les deux mécanismes présentés ci-dessus.

1.1.4 Conséquences sur le comportement mécanique du matériau
grenaillé

Les modi�cations induites en surface par le grenaillage ultrasonore in�uent sur le com-
portement mécanique du matériau et en particulier sur la dureté de la surface, le com-
portement en traction, la tenue en fatigue et la résistance à la corrosion.

Dureté de la surface

Le grenaillage ultrasonore provoque un fort durcissement en surface. Le �gure 1.4 pré-
sente un pro�l de dureté obtenu sur de l'alliage à base de nickel Hastelloy C-2000 grenaillé
[216].

Figure 1.4 � Pro�ls de dureté Vickers en fonction de la profondeur obtenus par un
micro-indenteur Buehler avec un chargement de 300 gf, d'après [217].

Plusieurs études ont souligné ce durcissement en surface, que cela soit pour de l'acier
[179, 224, 198] ou du fer [131, 9]. Celui-ci est attribué à la nanostructuration de la surface
ou du moins au changement de microstructure [179, 131]. D'après Roland et al. [179], les
contraintes résiduelles n'interviennent pas dans ce durcissement. En e�et, après le recuit
d'un acier 316L grenaillé, ils ont observé un relâchement des contraintes résiduelles de
compression sans modi�cation de la dureté ni de la taille des grains. Cependant, dans le
cas d'acier austénitiques (comme le 316L), la forte augmentation de la dureté est aussi
attribuable à la formation de phases martensitiques [179]. De plus, comme le montrent
Lu et al. [131], un traitement thermique plus violent (923 K pendant 30 min sur du fer
pur) permet de retrouver le niveau initial de dureté.
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Comportement en traction

L'e�et de la nanostructuration de la surface sur l'ensemble du matériau a été observé
que cela soit pour l'acier 316L [180] ou l'Hastelloy C-2000 [216]. Le matériau grenaillé
sur l'ensemble de sa surface présente une augmentation de sa limite d'élasticité et de
sa contrainte à la rupture (�gure 1.5). Le taux d'écrouissage est quant à lui fortement
diminué, tout comme le niveau de déformation à la rupture.

Figure 1.5 � Courbes de traction d'échantillons d'Hastelloy C-2000 grenaillé. Le gre-
naillage a été e�ectué avec des billes en carbure de tungstène/cobalt de 7.9 mm de
diamètre. Les éprouvettes ont une section de 3.3× 3.2 mm2 pour une longueur utile de
12.7 mm. L'épaisseur de la surface a�ectée par le grenaillage sur les échantillons de trac-
tion a été évaluée à 1 mm. La vitesse moyenne d'impact est estimée à 5 m · s−1. Figures
extraites des travaux de Tian et al. [216].

Tenue à la fatigue

La tenue à la fatigue a été étudiée pour di�érents matériaux grenaillés. Les résultats
di�èrent selon les expériences. Selon une étude de Roland et al. [179] con�rmée par Singh
et al. [198], une augmentation de la résistance à la fatigue est observée. Cette augmentation
dépend du niveau de grenaillage mais aussi du diamètre des billes utilisées (2 mm à 3 mm).
Un recuit modéré du matériau grenaillé permet d'augmenter encore la résistance à la
fatigue. L'augmentation de la résistance à la fatigue est aussi attribuée à la présence de
la couche nanostructurée. Celle-ci possède une meilleure résistance contre la formation et
la propagation de �ssures à l'origine de la rupture en fatigue [179].

Néanmoins, une étude de Tian et al. [217] a montré que le grenaillage ultrasonore a
un e�et négatif sur la résistance à la fatigue dans presque toutes les situations (�gure
1.6). Seul un grenaillage ultrasonore de 30 minutes permet d'améliorer la résistance à
la fatigue pour les essais avec un grand nombre de cycles (supérieur à 106). Néanmoins
dans cette étude, le diamètre des billes utilisées est de 7.9 mm contre 2 mm dans celle de
Roland et al. [179]. Tian et al. [217] comme Singh et al [198] ont mis en avant le fait que le
grenaillage modi�e la tenue à la fatigue de deux manières di�érentes et antagonistes. D'un
côté, la nanostructuration, l'écrouissage et l'établissement de contraintes résiduelles de
compression amélioreraient la ténacité et donc augmenteraient le nombre de cycles avant
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Figure 1.6 � Courbes de fatigue de l'Hastelloy C-2000 pour des cycles ayant un rapport
de charge de 0.1 et une fréquence de 10 Hz. Figure extraite de [217].

la rupture. Au contraire, la contamination de la surface et les micro�ssures provoquées
par les chocs détérioreraient le matériau et diminueraient sa tenue à la fatigue.

Résistance à la corrosion

Dans le cas de l'acier inoxydable 316, Hao et al. [81] ont montré que le grenaillage ultra-
sonore diminue la résistance à la corrosion. En e�et, le potentiel de référence mesuré par
rapport à une électrode au calomel saturée en KCl (ECS) est diminué et le phénomène
de passivation n'est plus observé (�gure 1.7). Hao et al. [81] expliquent ce comporte-
ment par la présence de nombreuses �ssures résultant du grenaillage qui empêcheraient
le phénomène de passivation.

Figure 1.7 � Courbes de polarisation d'un acier 316SS, d'après Hao et al. [81]

De leur côté, Mordyuk et al. [151] observent une augmentation de la résistance à la
corrosion de l'acier AISI-321 face à une solution contenant 3.5% de Na-Cl. Le potentiel de
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référence augmente après un grenaillage ultrasonore d'une durée comprise entre 1 minute
et 3 minutes. En revanche, après 4 minutes, le potentiel de référence chute en dessous de
celui de l'acier non-traité. Cette résistance est attribuée à la fois à la formation de phases
martensitiques dans le matériau mais aussi à la couche nanostructurée. Des essais plus
récents e�ectués par Fu et al. [70] sur du titane pur con�rment le comportement positif
de la couche nanostructurée sur la résistance à la corrosion.

1.1.5 Conclusion

L'établissement de contraintes résiduelles en surface du matériau n'explique qu'en par-
tie les modi�cations du comportement mécanique des matériaux traités. Les modi�ca-
tions de la microstructure en surface jouent aussi un rôle important. Elles induisent un
durcissement de la surface et, couplées aux contraintes résiduelles, assurent une meilleure
résistance à l'apparition et à la propagation des �ssures. Ce comportement procure au ma-
tériau une meilleure résistance à la fatigue ainsi qu'une limite d'élasticité et une contrainte
à la rupture plus élevées. A contrario, dans certaines con�gurations, le grenaillage peut
détériorer la surface en créant des micro�ssures qui nuisent à la tenue du matériau.

Diverses études ont tenté de mettre en évidence le processus de nanostructuration. En
fonction de l'énergie de faute d'empilement du matériau, la création de microstructures
de dislocations ou le maclage conduiraient à la division des grains.

Ainsi, une meilleure compréhension de l'établissement des contraintes résiduelles mais
aussi du processus de nanostructuration de la surface permettrait d'optimiser le gre-
naillage ultrasonore. Dans ce cadre, le développement de modèles numériques a permis
une compréhension plus �ne du procédé et ce à di�érentes échelles d'analyse allant de la
cinématique des billes et de la quantité d'impacts à la modi�cation de la microstructure
sous l'échantillon grenaillé.

1.2 Les simulations du procédé

1.2.1 Introduction

La simulation du grenaillage permet à la fois d'étudier l'e�et des impacts sur le matériau
traité mais aussi celui des paramètres du procédé sur la distribution des impacts (vitesses,
angles, positions). A�n de répondre à ces problématiques, trois étapes essentielles ont été
identi�ées dans la littérature. Tout d'abord, la réalisation de simulations mono-impact
ont permis de faire le lien entre les conditions d'impact (vitesse, angle, diamètre) et les
conséquences sur le matériau (contraintes résiduelles, déformations plastiques, dimension
de l'empreinte). Ensuite, des simulations multi-impacts ont été réalisées a�n d'étudier des
niveaux de chargement plus proches du grenaillage. En plus de con�rmer les tendances
observées dans les modèles mono-impact, elles ont ouvert de nouveaux axes d'études
comme l'e�et du taux de recouvrement sur l'uniformisation des champs de contraintes,
de déformations ou encore sur l'état de surface. Néanmoins, ces simulations nécessitent
toujours comme données d'entrée le nombre, la vitesse et l'angle des impacts. Ainsi, des
approches plus globales ont permis de développer des simulations du procédé allant de la
dynamique des billes dans la chambre aux e�ets des impacts sur le matériau.
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Cette revue bibliographique propose donc de retracer ces trois étapes : simulations
mono-impact, simulations multi-impacts et simulations du procédé. Les études numériques
concernant spéci�quement le grenaillage ultrasonore étant peu nombreuses, la revue a été
élargie au grenaillage conventionnel.

1.2.2 Simulations mono-impact

De nombreuses simulations mono-impact pour l'étude du grenaillage ont été réalisées,
principalement par éléments �nis. Le tableau 1.3 regroupe une partie d'entre elles. Seules
les deux dernières études de ce tableau ont été e�ectuées avec des caractéristiques d'impact
compatibles avec celles observées pour le grenaillage ultrasonore.

Publication
Diamètre de Caractéristiques d'impact
la bille en mm Vitesse en m/s Angle en ◦

Al Obaid [3] 0.7 60− 70− 100 0
Meguid et al. [142, 143] 0.5− 1− 2 50− 75− 100 0
Schi�ner et al. [192] 0.25− 0.5− 1 30→ 100 0
Guagliano et al. [77] 0.3→ 1 40→ 100 0
Schwarzer et al. [195] 0.25→ 1.25 40→ 100 0, 30 et 45
Hong et al. [90, 91] 0.5→ 3 12.5→ 100 0→ 80
Klemenz et al. [111] 37 15− 57 0
Kim et al. [109] 0.8 55 0→ 45

Rouhaud et al. [184] 0.4 75 0
Kanou et al. [104] 1.6 160 0

Rouquette et al. [185] 0.15− 0.3− 0.45 20− 55− 80 0
Bhuvaraghan et al. [28] 0.2 62.5 0
Bagherifard et al. [20] 0.6 90 0

Dai et al. [42] 7.86 5 0
Nouguier-Lehon et al. [159] 2 2→ 12 0

Zhang et al. [244] 3− 8 9 0→ 80

Table 1.3 � Caractéristiques usuelles d'impact. L'angle d'impact est dé�ni par la normale
à la surface ciblée.

Les premières simulations d'impact 3D par éléments �nis (Finite Elements Model :
FEM) ont été e�ectuées par Al Obaid [3, 5, 4] en 1990. L'objectif était de déterminer les
contraintes résiduelles générées par un impact et de voir comment celles-ci évoluaient avec
la vitesse. Par la suite de nombreuses simulations mono-impact ont permis de dépeindre les
principales tendances entre les conditions initiales d'impact et les contraintes résiduelles,
les déformations plastiques et la forme de l'empreinte.

Contraintes résiduelles

Pour les raisons évoquées dans la section 1.1, c'est la composante de contraintes ré-
siduelles tangente à la surface qui est principalement étudiée. C'est uniquement à cette
composante qu'il est fait référence par la suite. Schi�ner et al. [192] ainsi que Klemenz et
al. [111] ont observé que le maximum de la contrainte résiduelle de compression augmente
peu avec la vitesse d'impact. De leur côté, Guagliano et al. [77] et Hong et al. [90, 91]
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ont montré que ce maximum n'augmente plus au-delà d'une vitesse critique. Meguid et
al. [142, 143] ont constaté, pour leur part, peu de variation due à la vitesse, la saturation
étant probablement déjà atteinte. L'ensemble de ces publications n'a pas détecté de va-
riation du maximum de compression avec le diamètre de la bille mais une augmentation
de l'épaisseur de la zone comprimée. Cette épaisseur augmente aussi avec la vitesse de
la bille. L'e�et de la loi de comportement a aussi été étudié. Hong et al. [90, 91] ont
constaté que ces contraintes dépendent linéairement de la limite d'élasticité. Meguid et
al. [142, 143] ont noté une augmentation des contraintes résiduelles de compression avec
le coe�cient d'écrouissage.

Déformation plastique

D'après Meguid et al. [142, 143], la déformation plastique équivalente ne varie pas
avec la vitesse d'impact. Cependant, l'étude de Kanou et al. [104] a montré que la zone
plastiquement déformée s'étend avec l'énergie de l'impact. En�n, Rouhaud et al [184] ont
mis en évidence que la déformation plastique équivalente diminue avec l'augmentation du
coe�cient d'écrouissage.

Forme de l'empreinte

Beaucoup d'études [192, 159, 90, 91, 111] ont con�rmé que la profondeur et le diamètre
de l'empreinte augmentent avec la vitesse d'impact et le diamètre de la bille. Schi�ner et
al. [192] sont allés jusqu'à montrer que la profondeur de l'empreinte augmente linéairement
avec la vitesse d'impact dans une gamme allant de 30 à 100 m/s. La même tendance a été
observée par Nouguier et al. [159] dans une gamme de vitesse bien plus faible et mieux
adaptée au grenaillage ultrasonore allant de 2 à 12 m/s.

1.2.3 Simulations multi-impacts

Les simulations multi-impacts ont été réalisées a�n de s'approcher d'une sollicitation
typique du grenaillage. Beaucoup d'études se sont focalisées sur la prédiction du pro�l des
contraintes résiduelles. Dans le cas du grenaillage conventionnel, Klemnenz et al. [111]
ont proposé un modèle contenant 121 billes parfaitement rigides. Ils ont obtenu des pro-
�ls des contraintes résiduelles proches de l'expérience et ce pour di�érents diamètres de
billes et di�érentes vitesses initiales d'impact. Néanmoins, dans la plupart des cas, la grille
d'impact est simulée à l'aide de conditions de symétrie appliquées sur l'échantillon. Des
impacts répétés sont alors appliqués sur la cible. De cette manière, Meguid et al [144]
ont étudié l'e�et du taux de recouvrement et de la vitesse d'impacts sur les contraintes
résiduelles et la déformation plastique. Ils ont entre autres montré que les champs de
contraintes et de déformations sont d'autant plus uniformes que le taux de recouvrement
est important. Sur une simulation similaire, Frija et al. [69] ont tenu compte de l'endom-
magement du matériau cible a�n d'étudier l'intégrité de la surface suite au grenaillage.
Après impacts, un relâchement des contraintes résiduelles a été observé par rapport au
modèle sans endommagement. De leur côté, Majzoobi et al. [137] ont calculé le nombre
d'impacts nécessaire à l'obtention d'un état de contrainte homogène sur l'ensemble de la
surface. Bhuvaraghan et al. [28] ont proposé un modèle encore plus réaliste en générant
aléatoirement la position des impacts sur une ligne donnée. Mylonas and Labeas [156]
ont étendu ce modèle sur une surface complète. En plus de la prédiction des contraintes
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résiduelles, ils ont aussi calculé la rugosité de surface induite par le traitement. Chen et
al. [37] ont utilisé un modèle similaire pour prédire l'intensité Almen lors du grenaillage.

Toutes ces études s'appliquent à des situations de chargement compatibles avec le gre-
naillage conventionnel. Les vitesses étudiées sont donc bien plus importantes que celles
en jeu dans le grenaillage ultrasonore. Pour ce procédé spéci�que, seules quelques si-
mulations numériques d'impacts sont disponibles. Chaise et al. [33] ont utilisé un motif
particulier pour la position d'impacts de manière à pouvoir calculer analytiquement les
contraintes résiduelles induites par le procédé. Cette méthode a fourni une assez bonne
prédiction des contraintes à di�érents taux de recouvrement. D'un autre côté, Zhang et
al. [244] ont montré que le pro�l de contrainte résiduelle n'était plus modi�é après le 5ième

impact appliqué au même endroit. Récemment, une nouvelle approche spéci�que au gre-
naillage ultrasonore a été menée par Yin et al. [237] en générant aléatoirement la position
des impacts a�n d'étudier l'évolution de la rugosité de surface ainsi que la déformation
plastique accumulée. Gallitelli et al. [72] ont développé un modèle complet, basé sur une
méthode analytique, permettant d'estimer le champ de contrainte induit par le grenaillage
ultrasonore dans des pièces complexes (engrenages).

1.2.4 Vers des simulations complètes du procédé

Cependant, dans l'ensemble de ces études, les modèles multi-impacts utilisés supposent
une même vitesse et une même direction pour tous les impacts. Or, contrairement au gre-
naillage conventionnel, la distribution de vitesse et d'angle d'impacts présente une forte
dispersion. Dans ce contexte, Chardin et al. [35] ont proposé un modèle d'impacts aléa-
toires permettant de prédire le taux de recouvrement de la surface grenaillée. Micoulaut
et al. [148] ont calculé les distributions de vitesses et d'angles d'impact mises en jeu par
le procédé à l'aide d'une simulation granulaire basée sur la cinétique des gaz. De son
côté, Nouguier-Lehon et al. [159] ont construit une simulation �able du procédé utilisant
un modèle d'éléments discrets (Discrete Elements Model : DEM) basé sur la dynamique
des contacts. Plus récemment, Badreddine et al. [16] ont montré que ces deux méthodes
donnent des résultats similaires. Ces études ont permis de montrer que la distribution
de vitesses et d'angles d'impacts dépend fortement des paramètres du procédé et notam-
ment de la quantité de billes utilisée. Ainsi, la vitesse moyenne des impacts diminue avec
la quantité de billes alors que leur angle moyen par rapport à la normale à la surface aug-
mente [148]. La forme de l'enceinte a aussi été étudiée en détail [17] et notamment a�n de
localiser un possible con�nement des billes pendant le traitement [15]. Malheureusement,
ces méthodes seules ne permettent pas d'évaluer les conséquences sur le matériau ce qui
complique l'optimisation du procédé.

Pour pallier à cela, des analyses numériques combinant plusieurs méthodes ont été dé-
veloppées. Concernant le grenaillage conventionnel, une méthode combinant les éléments
�nis aux éléments discrets a été proposée par Han et al. [80, 79] mais uniquement dans
le but de simuler un impact, la cinématique des billes n'étant pas étudiée. Hong et al
[90] ont proposé une étude qualitative en combinant les résultats d'impact par éléments
�nis à ceux du mouvement des billes par éléments discrets. Bhuvaraghan et al. [29] ont
construisit une méthode DEM-FEM simulant à la fois le déplacement des billes et l'e�et
des impacts sur le matériau. Néanmoins, l'étude reste à des niveaux de recouvrement très
peu élevés. De plus, un modèle extrêmement simple de l'impact est proposée : seule une
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pression homogène, dite équivalente à la composante normale de la vitesse d'impact, est
appliquée sur l'échantillon en lieu et place de l'impact lui-même. En�n, Nguyen et al. [157]
a modélisé le procédé en utilisant un modèle de calcul multi-phases reposant sur la dyna-
mique des �uides a�n d'obtenir le taux de recouvrement. De même, Jianming et al. [95]
a établi, à l'aide d'un modèle combinant une méthode Smoothed Particle Hydrodynamics
(SPH) aux éléments �nis, le pro�l de contrainte à di�érents endroits de la surface. Cela lui
a permis de con�rmer que l'augmentation du taux de recouvrement permettait principa-
lement d'homogénéiser le champ des contraintes dans la surface traitée. Plus récemment,
Murugaratnam et al. [154] ont proposé un modèle DEM-FEM de grenaillage applicable
sur des géométries complexes a�n d'optimiser les paramètres du procédé. Leur modèle
a permis entre autres de conclure qu'accélérer les billes a plus d'e�et sur les contraintes
résiduelles que l'augmentation du nombre d'impacts.

L'ensemble de ces méthodes utilise des lois de comportement homogènes qui ne per-
mettent pas d'accéder aux modi�cations de la microstructure induites par le procédé.
Ainsi, une loi de comportement de plasticité cristalline permettrait d'acquérir de nou-
velles informations concernant l'e�et d'un impact sur la microstructure. A ce sujet, seules
deux études sont disponibles concernant le grenaillage classique [103, 155] et une seule [27]
dans le cas spéci�que du grenaillage ultrasonore. Du fait de la complexité du chargement
généré par le grenaillage, ces études présentent de très fortes simpli�cations. Musinski
et al. [155] ont simulé le chargement du grenaillage sur l'échantillon en reproduisant les
contraintes résiduelles à l'aide d'une méthode dite eigenstrain. De leur côté, Kanou et
al. [103] se sont intéressés uniquement à l'e�et de la vitesse d'un impact sur la densité
de dislocation. De plus, dans leur étude, seul un échantillon 2D de grains hexagonaux
est considéré. Concernant, l'étude sur le grenaillage ultrasonore, Ben-a�a et al. [27] ont
proposé un modèle de prédiction de la taille de grain en fonction de la sollicitation reçue
par le matériau. Le modèle, basé sur les travaux de d'Estrin et al. [54] et de Tóth et
al. [222], ne traite pas du comportement plastique des cristaux à proprement parler mais
tente d'estimer la taille des cellules de dislocations considérées comme les prémices de
sous-grains.

1.2.5 Conclusion

De nombreuses études numériques d'impacts réalisées pour le grenaillage conventionnel
ont permis d'évaluer le niveau de contrainte dans les échantillons traités ainsi que l'état de
surface ou les niveaux de déformation plastique. Des études similaires ont été réalisées dans
le cadre du grenaillage ultrasonore. Plus récemment, des méthodes couplées ont permis
à la fois de calculer les vitesses et les angles des impacts en fonction des paramètres des
procédés et d'en simuler les e�ets sur le matériau. Néanmoins, à ce jour, aucune étude de
ce type n'est disponible pour le cas du grenaillage ultrasonore.

En�n, très peu d'études [103, 27, 155] permettent de capter l'évolution de la micro-
structure durant le procédé. Or, comme il a été vu dans la section 1.1, ces modi�cations
de microstructure ont un e�et important sur le comportement du matériau. Appliquer un
algorithme de plasticité cristalline sur des échantillons soumis au grenaillage permettrait
de franchir une nouvelle étape vers la compréhension des mécanismes de formation d'une
couche nanostructurée.
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1.3 Plasticité cristalline

1.3.1 Introduction

La plasticité cristalline est un modèle physique qui permet de simuler le comportement
plastique d'un matériau cristallin. Pour cela, la structure particulière du cristal, à savoir
son réseau cristallographique, est prise en compte. Par une analyse multi-échelle, le mo-
dèle tente de relier les phénomènes de base de la plasticité aux variables macroscopiques
de déformations et de contraintes. Il se démarque ainsi des lois uniformes et phénoméno-
logiques, sans origine physique, qui ne permettent pas d'accéder aux modi�cations de la
microstructure.

A l'origine, les modèles de plasticité cristalline ont été développés pour comprendre et
prédire l'apparition de bandes de cisaillement dans les monocristaux d'aluminium sous
traction [13, 11]. Par la suite, ces modèles se sont avérés e�caces pour étudier les courbes
de traction de monocristaux sous di�érentes orientations [47] telles que réalisées expé-
rimentalement par Takeuchi [206] en 1975. Aujourd'hui, de nombreux algorithmes de
plasticité cristalline ont été développés pour di�érentes applications [183] telles que le
comportement sous indentation [239, 189, 188, 176], sous sollicitation multiaxiale [238, 46],
l'analyse de l'e�et de taille [105], le changement de texture [25, 31], le maclage [100, 203]
ou la tenue en fatigue [129]. Néanmoins, concernant le grenaillage, les études sont rares et à
notre connaissance, seules deux études sont disponibles [103, 155] et aucune ne concernent
spéci�quement le grenaillage ultrasonore. Or, les fortes modi�cations de la microstructure
(nanostructuration) induites par le procédé sont en partie responsables du changement
de comportement mécanique. La plasticité cristalline apparaît comme un outil numérique
indispensable pour comprendre les mécanismes de déformation en jeu lors de ce type de
traitement.

Dans cette section, une première partie rappellera les mécanismes élémentaires de plas-
ticité à froid observés pour les CFC. Dans un deuxième temps, une présentation succincte
sera e�ectuée sur le comportement en rotation des grains d'un polycristal et les modi�-
cations de texture. Ensuite, une troisième partie fournira les principaux éléments de la
modélisation de la plasticité cristalline. En�n, une quatrième et dernière partie présentera
une analyse plus approfondie des méthodes basées sur les densités de dislocations.

Les modèles de plasticité développés pour analyser l'e�et de taille ne seront pas détaillés.
Cela concerne les modèles dits à gradient de déformation (Strain Gradient Plasticity) ini-
tiés entre autres par Fleck et al. [60] ainsi que les modèles classiques élasto-viscoplastiques
prenant en compte les dislocations géométriquement nécessaires (Geometric Necessary
Dislocation) [56, 55] et les modèles dits de cosserat prenant en compte la courbure du
réseaux cristallin [63, 62] (et donc de manière indirecte des dislocations géométriquement
nécessaires).
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1.3.2 Mécanismes élémentaires de la plasticité

Les systèmes de glissement

La déformation du monocristal est inhomogène. Un ou plusieurs réseaux de lignes pa-
rallèles apparaissent à la surface d'un monocristal déformé (voir �gure 1.8). Ces lignes,
nommées lignes de glissement, traduisent une di�érence de hauteur, une marche, à la sur-
face du matériau. Di�érentes études ont permis d'associer ces lignes de glissement à des
systèmes de glissement, c'est-à-dire aux mouvements relatifs entre des plans cristallins,
de normale n, les uns par rapport aux autres dans une direction m. Un système de glisse-
ment est alors dé�ni par le couple (n;m). Ce mécanisme est à la base de la déformation
plastique des monocristaux.

Figure 1.8 � Images de la surface d'un cristal déformé lors d'un essai de traction, d'après
les travaux de Takeuchi [206]. L'axe de tension est noté en bas à gauche de la photographie
et le tableau donne l'orientation de la surface observée correspondante.

Dans le cas des CFC, douze systèmes de glissement ont été identi�és [193]. Ils corres-
pondent aux quatre plans cristallins de type {111} chacun associé à trois des six vecteurs
de glissement de la forme <110>. Ces plans et ces directions de glissement sont respec-
tivement les plans et directions les plus denses du réseau cristallin. Le tableau 1.4 donne
les notations usuelles des douze systèmes de glissement possibles (Convention de Schmid
et Boas).

Plan 11̄1̄ 111 111̄ 11̄1
Direction 01̄1 101 110 01̄1 101̄ 11̄0 011 101 11̄0 011 101̄ 110
Système A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6

Table 1.4 � Convention de Schmid et Boas [193] pour désigner les systèmes de glissement
dans la structure CFC. La lettre correspond au plan de glissement et le chi�re à la direction
de glissement.
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Mouvement des dislocations et cisaillement

La plasticité du cristal est relié aux mouvements des défauts linéaires du réseau appelés
dislocations. Celles-ci sont caractérisées par un vecteur unitaire directeur de la ligne de
dislocation l et un vecteur de Burgers b. Ce dernier est dé�ni à l'aide du circuit de Burgers
entourant la ligne de dislocation. Il correspond au défaut de fermeture observé lorsque le
circuit de Burgers est reproduit sur un cristal idéal (voir �gure 1.9). Le caractère d'une
dislocation est dé�ni localement par l'angle formé entre le vecteur de Burgers b et le
vecteur ligne l. Les deux situations extrêmes correspondent aux dislocations coin (b⊥l)
et aux dislocations vis (b � l).

Figure 1.9 � a) Circuit de Burgers autour d'une dislocation coin. b) Le vecteur de Burgers
b correspond au défaut de fermeture observé en retraçant ce circuit dans le cristal idéal.
Figure extraite de la thèse de Daveau [44].

Orowan a exprimé la vitesse de cisaillement des plans de glissement en fonction de la
vitesse des dislocations. Comme montré sur la �gure 1.10.a, une dislocation traversant le
cristal laisse une marche résiduelle qui correspond à son vecteur de Burgers b. Cette marche
explique la formation des lignes de glissement en surface du monocristal. Le raisonnement
sur un parallélépipède de dimension l × h× dx (�gure 1.10.b) cisaillé par le déplacement
d'une dislocation de vecteur de Burgers b permet d'exprimer le cisaillement dγ :

dγ =
b

h
=

l

dx l h
b dx = ρm b dx (1.1)

ρm = l
dx l h

, s'exprimant en m−2, est le rapport entre la longueur de la dislocation et le
volume dans lequel elle est contenue. Il s'agit donc de la densité de dislocations mobiles
ρm . En divisant l'équation 1.1 par la durée de déplacement dt, Orowan [162] obtient
l'expression :

γ̇ = ρm b v (1.2)

Où v est la vitesse moyenne des dislocations. Étant à l'origine du mouvement des plans
cristallins, les dislocations sont alors regroupées par système de glissement en fonction de
leur plan et direction de glissement.
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Figure 1.10 � a) Déplacement d'une dislocation : mécanisme de base de déformation du
cristal et b) Parallélépipède cisaillé par une dislocation d'après les travaux de Tabourot
[204].

Stockage des dislocations : les jonctions

Le mouvement des dislocations est gêné par la présence de défaut dans le cristal et
notamment les autres dislocations n'appartenant pas au même système de glissement.
Ces dislocations appelées dislocations forêt peuvent alors former des jonctions [187]. Ces
jonctions immobilisent les dislocations qui sont alors dites stockées. Dans le cas des CFC,
les di�érents types de jonctions ont été répertoriés depuis longtemps [87]. Ceux-ci sont
regroupés dans trois catégories : jonction de Lomer, jonction de Hirth et jonction glissile.

� Jonction de Lomer
La jonction possède un vecteur de Burgers perpendiculaire à l'intersection des plans de
glissement des deux dislocations concernées. Elle ne peut donc se déplacer dans aucun des
deux plans de glissement possibles. La jonction est donc dite sessile.

� Jonction de Hirth
La jonction de Hirth est issue de deux dislocations ayant des vecteurs de Burgers ortho-
gonaux. Elle a alors un vecteur de Burgers du type <100>. Elle ne peut donc se déplacer
sur aucun plan de glissement. La jonction est sessile.

� Jonction glissile
La jonction glissile possède un vecteur de Burgers appartenant à l'un des plans de glis-
sement des deux dislocations concernées. Elle peut donc en principe se courber entre ses
points de rencontre avec les deux segments de dislocations initiaux et glisser dans le plan
dans lequel elle est inclue. C'est en ce sens que la jonction est dite glissile.

Annihilation des dislocations

Lorsque deux dislocations de vecteur de Burgers opposé se rencontrent, elles peuvent
former une jonction de vecteur de Burgers nul. La ligne de dislocation disparaît et le
cristal est ainsi restauré. Ce phénomène est nommé annihilation. Dans les conditions
de température faible ou moyenne, c'est-à-dire T < Tf/2 où Tf est la température de
fusion du matériau, le mécanisme d'annihilation prépondérant dans les cristaux CFC est
l'annihilation des dislocations vis par glissement dévié [53, 119].

En e�et, les dislocations vis possèdent un vecteur de burgers b parallèle à leur vecteur
ligne l. Plusieurs plans de glissement peuvent contenir le couple (b, l). Ainsi, lors de leur
mouvement, les dislocations vis peuvent changer de système de glissement. Ce phénomène
est appelé glissement dévié. De ce fait, il su�t que la distance entre deux dislocations vis de
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signe opposé soit su�samment faible pour qu'elles s'annihilent. Il existe donc une distance
minimale en dessous de laquelle deux dislocations vis de signe opposé ne peuvent cohabiter
quel que soit leur plan de glissement respectif. Cette distance est appelée distance critique
d'annihilation.

Production des dislocations : mécanisme de Frank-Read

La densité de dislocations augmente avec la déformation. Pour expliquer ce phénomène,
Frank et Read ont proposé en 1950 [67] un mécanisme de production de dislocations (voir
�gure 1.11).

Figure 1.11 � Mécanisme de Frank-Read : production de dislocations.

Le point de départ est un segment de dislocation ancré en ses deux extrémités (�gure
1.11.a). Les points d'ancrage sont des défauts �xes dans le cristal. Il peut s'agir par exemple
de dislocations immobiles ou stockées appartenant à un plan de glissement sécant. La
contrainte appliquée à ce segment va le courber (�gure 1.11.b et 1.11.c). A un certain
niveau de contrainte, les deux extrémités du segment se rencontrent (�gure 1.11.d) et
étant de signes opposés, s'annihilent. Cela produit donc (�gure 1.11.e) :

� une boucle de dislocation autonome ;
� un segment de dislocation semblable à celui du départ.

Ce mécanisme est considéré comme étant la source principale de dislocations dans le
cas des CFC [134, 204, 240] tant que la taille du monocristal est su�samment importante,
c'est-à-dire supérieure à 100 nm.

1.3.3 Conséquences sur l'évolution de la microstructure

Les mécanismes élémentaires évoqués précédemment sont à l'origine des modi�cations
de la microstructure des polycristaux déformés. Comme il est rappelé dans la revue de
Roters et al. [183], de nombreuses études sont disponibles à ce sujet. Néanmoins, seuls
deux aspects, qui serviront par la suite dans l'analyse des résultats de la thèse (chapitre
4), seront présentés :

� la rotation des grains dans un polycristal sous sollicitation uni-axiale ;
� l'évolution de la texture d'un CFC sous di�érentes sollications.
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Rotation des grains

Pendant une sollicitation mécanique, le glissement non-symétrique des systèmes activés
induit une rotation du réseau au sein des grains. Dans ce contexte, Winther et al. [232] a
mis en évidence la rotation de 95 grains d'un polycristal d'aluminium lors d'un essai de
traction à 6% de déformation (�gure 1.12).

Figure 1.12 � Résultats expérimentaux extraits des travaux de Winther et al. [232] don-
nant l'évolution de l'orientation de l'axe de traction dans le repère des 95 grains pendant
l'essai de traction. Le point indique la direction �nale. En fonction du comportement en
rotation, quatre régions ont été mises en évidence.

En traction, quatre régions ont été identi�ées par Winther et al. [232] ayant chacune
leur propre comportement de rotation. La région 1 est caractérisée par une forte rotation
de l'axe se dirigeant alors vers le bord du triangle <001 - 111>. Dans la région 2, le niveau
de rotation est plus faible et l'axe de traction s'oriente vers l'axe 111. Les monocristaux
de la région 3 ont leur axe de traction qui tourne fortement vers l'axe 111. Dans la région
4, la rotation de l'axe est très faible et la direction de la rotation est plus aléatoire.

Ce comportement semble être peu a�ecté par le matériau. Il a été observé par Od-
dershede et al. [160] dans le cas du cuivre et dans une moindre mesure par Pokharel et
al. [170]. Sur un essai de traction d'un polycristal d'acier, Kamaya et al. [101] montrent
que la �gure de pôles inverses tracée selon la direction de la sollicitation présente une
augmentation de la densité d'orientation autour des axes 001 et 111.

En compression, pendant un procédé de nitridation d'un polycristal d'acier, Stinville
et al. [202] observent un comportement opposé à celui décrit pour la traction. Les grains
s'orientent de manière à aligner l'axe de sollicitation avec l'axe cristallin 011.

La rotation des grains dépend donc de leur orientation initiale et du sens de sollici-
tation. Ces rotations impliquent automatiquement des changements de texture dans les
polycristaux déformés.
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Évolution de la texture

Dans le cas des matériaux CFC, le changement de texture suite à di�érentes sollici-
tations a été étudié pour di�érents matériaux purs tels que le cuivre [99, 31, 223], ou
l'aluminium [24, 26, 175] ou encore divers métaux alliés [107, 57].

Il ressort de ces études, que la texture obtenue dépend principalement du type d'essai
mécanique subi par le CFC [31] et dans une moindre mesure du matériau choisi [123]. Par
souci de simplicité, seules 3 textures types (telles que présentées dans l'article [31] dans
le cas du cuivre) �gurent par la suite. Elles correspondent aux textures obtenues dans le
cas d'une sollicitation uni-axiale, en déformation plane et en cisaillement simple. Quelle
que soit la con�guration, l'axe ND est choisi comme axe de sollicitation.

� Essai uni-axial

La texture obtenue en traction uni-axiale (�gure 1.13) est caractérisée par un aligne-
ment des axes 001 et 111 avec l'axe de sollicitation. Au contraire, après une compression
uni-axiale, la texture montre un alignement de l'axe 011 avec l'axe de sollicitation. En-
�n, les �gures de pôle montrent une symétrie de rotation autour de l'axe de sollicitation,
caractéristique d'une texture dite �bre.

Figure 1.13 � Figures de pôles obtenues après un essai uni-axial après a) 37% de dé-
formation de traction et b) 49% de déformation de compression, d'après les travaux de
[31].

� Essai de compression en déformation plane

La �gure 1.14 montre une symétrie de ré�exion par rapport aux plans de normale TD et
de normale RD après une compression en déformation plane. Tout comme en compression
uni-axiale, la texture montre un alignement de l'axe 011 avec l'axe de sollicitation. A
contrario, les axes 001 et 111 s'éloignent de l'axe de sollicitation.
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Figure 1.14 � Figures de pôles obtenues après 100% de déformation plane de compression,
d'après les travaux de [31].

� Essai de cisaillement

Les �gures de pôles obtenues après cisaillement (�gure 1.15) présentent une symétrie
centrale par rapport à l'intersection des axes RD et TD. Une concentration notable de
l'axe 011 autour de l'axe de ND est toujours observée ce qui traduit sans doute un e�et
de compression pendant l'essai. La �gure de pôles 111 présente une densité d'orientation
beaucoup plus di�use que dans les sollicitations précédentes.

Figure 1.15 � Figures de pôles obtenues après 43% de déformation de cisaillement, d'après
les travaux de [31].

En fonction des sollicitions, les textures obtenues expérimentalement di�èrent forte-
ment. Le développement de modèles de plasticité cristalline, présentés ci-après, ont ainsi
permis de comprendre et de prédire ces modi�cations.

1.3.4 Modèle général de plasticité cristalline

En se basant sur les travaux de Hill and Rice [86], Asaro a été un des premiers à
proposer un modèle de plasticité cristalline [13, 11]. Celui-ci fut ensuite complété par
Peirce et al. [167, 168]. Par ailleurs, un modèle d'élasto-viscoplasticité d'un monocristal
avait déjà été présenté par Teodosiu et Sidoro� en 1976 [214]. Ces modèles adoptent le
cadre de la mécanique classique des grandes transformations et décompose la déformation
plastique sur le cisaillement des di�érents systèmes de glissement. Cette méthode a été
reprise par de nombreux auteurs tels que Bassani et Wu [23], Delaire [45], Hoc et al. [89],
Kocks et Mecking [114] et Tabourot [205].

Page 25/158



Ce qui suit traitera uniquement de la loi de plasticité à proprement parler c'est-à-dire
de l'évolution du cisaillement γα de chacun des plans de glissement α en fonction de la
contrainte de Cauchy σ. Trois lois sont communément appliquées concernant ; l'activation
des systèmes de glissement (appelée loi de Schmid) issue du modèle élasto-plastique,
l'écoulement plastique qui caractérise le taux de cisaillement γ̇ en fonction de la contrainte
σ appliquée au cristal et l'écrouissage qui relie le taux de cisaillement γ̇ à celui de la
contrainte critique de cisaillement τ̇c Les modèles incluant le cisaillement induit par le
maclage [39, 226, 220, 100] ne seront pas détaillés.

Activation des systèmes : loi de Schmid

Un système de glissement α générant du cisaillement (i.e. |γ̇α| > 0) est dit activé. Cela
nécessite que le champ de contrainte σ appliqué au système α induise une cission su�sante
dépassant une valeur critique notée ταc [138].∣∣(σ ·nα,mα

)∣∣ ≥ ταc ⇒ |γ̇α| > 0 (1.3)

Où nα est le vecteur unitaire normal au plan de glissement etmα est le vecteur directeur
unitaire de la direction de glissement du système α.

(
σ ·nα,mα

)
est la cission appliquée

sur le système α. Elle est notée τα.

Dans le cas d'une traction ou compression unidimensionnelle, notée T , sous une section
d'aire A, la cission appliquée s'écrit τα = ‖T‖ cosλ cos θ /A avec λ et θ les angles que T
fait respectivement avec la normale au plan de glissement nα et la direction de glissement
mα (voir �gure 1.16). L'expression ainsi simpli�ée fait apparaître le facteur de Schmid
(cosλ cos θ) de la cission appliquée sur le système α

Figure 1.16 � Système de glissement sollicité par une force de tension T .

Toujours pour un essai uni-axial et en supposant que ταc soit initialement identique quel
que soit le système α, le premier système activé sera celui possédant le facteur de Schmid
le plus élevé en fonction de l'orientation de l'axe de sollicitation choisi (�gure 1.17).
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Figure 1.17 � Projection stéréographique faisant apparaître les symétries de la structure
cubique à faces centrées et le triangle standard (en gras). Dans chaque triangle est indiqué
le système avec le plus haut facteur de Schmid pour une sollicitation uni-axiale. Les
systèmes sont désignés à l'aide de la convention de Schmid et Boas.

Vitesse d'écoulement plastique

La loi de Schmid traduit la condition d'activation d'un système de glissement mais ne
donne pas d'information sur la vitesse d'écoulement, à savoir la vitesse de cisaillement γ̇,
induite par la contrainte de cisaillement. Dans cette optique, Kocks et al. [113] et Teodosiu
[213] ont proposé une loi d'écoulement exprimée sous la forme d'une loi d'Arrhenius,
découlant de la loi d'Orowan [162] :

γ̇α = γ̇α0 exp

(
∆G

kB T

)
(1.4)

Où ∆G est l'enthalpie libre d'activation du système, γ̇α0 , souvent considéré comme
constant, est un scalaire lié à la densité de dislocations mobiles dans le matériau, kB est la
constante de Boltzmann et T est la température du matériau. En reprenant les équations
1.3 et 1.4, l'écoulement plastique s'écrit alors :{

Si |τα| ≥ ταc alors
∣∣γ̇α∣∣ = γ̇α0 exp ∆G

k T

Sinon
∣∣γ̇α∣∣ = 0

(1.5)

C'est néanmoins le plus souvent une forme approximée par une loi puissance qui est
utilisée [201, 205, 82, 196, 75, 238, 8], Une justi�cation de cette formulation est disponible
en annexe A. {

Si |τ s| ≥ τ sc alors γ̇s = γ̇s0
τs

τsc

∣∣∣ τsτsc ∣∣∣m−1

Sinon γ̇s = 0
(1.6)
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Matrice d'écrouissage

En supposant l'existence deNs systèmes de glissement dans le monocristal, Mandel [138]
introduit l'hypothèse d'une matrice H caractérisant les interactions entre les systèmes.
Une loi, dite d'écrouissage, caractérise alors l'évolution de la cission critique τ̇αc par rapport
à la vitesse de cisaillement γ̇α :

˙ταc =
Ns∑
β=1

hαβ γ̇β (1.7)

Où hαβ sont les termes de la matrice d'écrouissage H. Par ce formalisme, une matrice
diagonale suppose, comme l'a proposé Koïter [115], que les systèmes de glissement sont
indépendants. Cependant, le glissement plastique sur un système induit un durcissement
sur tous les systèmes de glissement [22, 64, 23]. Pour prendre en compte ce phénomène,
les termes non-diagonaux hαβ doivent être non-nuls.

L'expression de H, et plus généralement la loi d'écrouissage, est un point clef des mo-
dèles de plasticité cristalline. Elle peut être �xée de manière purement phénoménologique
comme dans les premiers modèles développés par Asaro et al. [13] et repris par Bassani
et al. [23] :

hαβ =

{
h siα = β
qh siα 6= β

(1.8)

Où h dépend du glissement cumulé sur tous les systèmes et q ∈ [1; 1, 4] tient compte de
l'anisotropie de l'écrouissage. Ce type d'écrouissage est toujours utilisé, avec di�érentes
expressions pour h [25, 7, 188, 238, 243, 203]. Diverses extensions ont été proposées no-
tamment en considérant, en lieu et place du h, un hβ dépendant du niveau de cisaillement
du système β uniquement et non du glissement cumulé [31].

Néanmoins, d'autres modèles [41, 65, 205, 89] ont exprimé H en reliant le taux de
cission critique à celui du cisaillement par l'intermédiaire de la densité de dislocations sur
chaque système. Ce type de raisonnement a mené au modèle de plasticité cristalline basé
sur les densités de dislocations.

1.3.5 Modèles basés sur les densités des dislocations

Le raisonnement de base de ces modèles est de dé�nir la cission critique en fonction des
densités de dislocations de chaque système. Ensuite, en se basant sur l'équation d'Orowan
[162], la variation de densité de dislocation peut s'exprimer en fonction du taux de cisaille-
ment du système concerné. Il est alors possible de relier la cission critique au cisaillement
de chaque système de glissement.

La présentation qui suit donne un aperçu global de la prise en compte des densités de
dislocations. Nous en resterons aux modèles où la variation des densités de dislocations
mobiles est supposée nulle ce qui convient lorsque le taux de cisaillement et la température
ne changent pas brutalement. La densité de dislocations considérée est donc la densité de
dislocations statistiquement stockées. Certains modèles [183, 176] prennent en compte le
caractère vis ou coins des dislocations. Néanmoins, les lois utilisées restent très proches du
cas où les dislocations sont indi�érenciées. Cette particularité ne sera donc pas détaillée
par la suite.
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Expression de la cission critique

Le mécanisme de Franck-Read étant la source principale de production dislocations
dans le cas des CFC [177], l'expression de la cission critique τc doit correspondre à la
contrainte nécessaire pour l'activer.

Cette contrainte est inversement proportionnelle au rayon de courbure R de la boucle de
dislocation et donc à la distance entre les points d'ancrage (voir �gure 1.11). Or ces points
d'ancrage, pour la plupart des dislocations, appartiennent à un autre plan de glissement
[187]. Ainsi la distance R est en moyenne inversement proportionnelle à la racine carrée
de la densité moyenne des dislocations ρ. Ce qui amène à écrire τc = αµb

√
ρ où µ est

le module de cisaillement isotrope du matériau, b la norme du vecteur de Burgers de la
dislocation et α le coe�cient de proportionnalité.

Cette équation a ensuite été généralisée a�n de tenir compte de l'existence des di�érents
systèmes de glissement. Dans cette optique, Teodosiu et al. [214] et Franciosi et al. [66]
ont proposé la formulation suivante :

ταc = µ b

√√√√ Ns∑
β=1

aαβρβ (1.9)

Où ταc est la cission critique du système alpha, aαβ est le coe�cient d'interaction entre
les systèmes de glissement α et β et ρβ est la densité de dislocations appartenant au
système β. L'équation a été retenue pour beaucoup de modèles basés sur les densités des
dislocations [49, 66, 205, 183]. Elle implique que la cission critique d'un système non-actif
peut augmenter du fait de l'augmentation des densités de dislocations des systèmes actifs.
Ce phénomène est appelé durcissement latent.

L'équation 1.9 fait apparaître de nouveaux paramètres appelés coe�cients d'interaction
qui caractérisent le niveau d'interaction entre deux systèmes de glissement. Les douze
systèmes de glissement identi�és pour les CFC impliquent l'existence de 12 × 12 = 144
coe�cients d'interaction. Cependant par symétrie cristalline, et comme récapitulé dans la
thèse de Madec [134], seuls 6 coe�cients sont indépendants (voir tableau 1.5) :

� le coe�cient d'auto-interaction : a0 ;
� le coe�cient d'interaction coplanaire : acopla1 ;
� le coe�cient d'interaction colinéaire : acoli1 ;
� 3 coe�cients d'interaction liés aux 3 jonctions possibles :
� la jonction de Hirth : aortho1 ;
� la jonction glissile : a2 ;
� la jonction de Lomer : a3.

Des expériences [22, 23, 64] et des simulations [58, 118, 134, 136, 6] ont été réalisées
pour établir la valeur de ces coe�cients (voir tableau 1.6). Les résultats expérimentaux ont
montré que l'auto-écrouissage est plus faible que l'écrouissage latent. Par ailleurs, à l'aide
de simulations en dynamique des dislocations modélisant le déplacement des dislocations
d'un système de glissement au sein d'une forêt de dislocations de densité connue, di�érents
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A2 A3 A6 B2 B4 B5 C1 C3 C5 D1 D4 D6

A2 a0 acopla1 acopla1 acoli1 a2 a2 aortho1 a2 a3 aortho1 a3 a2
A3 a0 acopla1 a2 aortho1 a3 a2 acoli1 a2 a3 aortho1 a2
A6 a0 a2 a3 aortho1 a3 a2 aortho1 a2 a2 acoli1

B2 a0 acopla1 acopla1 aortho1 a3 a2 aortho1 a2 a3
B4 a0 acopla1 a3 aortho1 a2 a2 acoli1 a2
B5 a0 a2 a2 acoli1 a3 a2 aortho1

C1 a0 acopla1 acopla1 acoli1 a2 a2
C3 a0 acopla1 a2 aortho1 a3
C5 a0 a2 a3 aortho1

D1 a0 acopla1 acopla1

D4 a0 acopla1

D6 a0

Table 1.5 � Tableau des coe�cients d'interaction, les systèmes sont désignés à l'aide de
la Convention de Schmid et Boas [193].

travaux [58, 134, 136, 50, 6] ont permis une évaluation quantitative des di�érents coe�-
cients d'interaction. Celles-ci ont fait apparaître une forte prédominance de l'interaction
colinéaire. Madec et al. [136] ont expliqué cette valeur par la production de petites lignes
de dislocations stockées issues de l'annihilation de deux dislocations colinéaires. De par
leur taille, ses dislocations sont très di�ciles à remobiliser ce qui conduit à un coe�cient
d'interaction élevé.

Référence
Coe�cients d'interaction

a0 acopla1 acoli1 aortho1 a2 a3

Basinski et Basinski [22] Faible Fort Moyen Fort
Franciosi [64] 1.5a0 1.5a0 1.5a0 1.8a0 2a0

Madec [134] 0.023 0.009 0.55 0.05 0.095 0.069
Madec et al. [136] 1.265 0.051 0.075 0.084
Devincre et al. [50] 0.625 0.0454 0.137 0.122
Alankar et al. [6] 0.997 0.031 0.213 0.223

Table 1.6 � Valeurs des coe�cients d'interaction évaluées par essai d'écrouissage latent.

En�n, les résultats de Basinski et Basinski [22] montrent que les coe�cients d'interaction
dépendent du niveau de cisaillement et donc de la densité de dislocations. Des résultats
similaires ont été obtenus numériquement par Madec et al. [135] et Devincre et al. [50].
Kubin et al. [117] ont attribué ce phénomène à la tension de ligne induit sur les dislocations
bloquées par une jonction.

Stockage des dislocations par cisaillement

L'évolution de la densité de dislocation de chaque système peut s'exprimer en fonction
du niveau de cisaillement du système en question [140, 141] :

dρs

dγs
=

1

b

(
1

Λs
− ycρs

)
(1.10)

Page 30/158



Où Λs traduit le libre parcours moyen des dislocations dans le système (s) et yc est
un paramètre proportionnel à la distance critique d'annihilation qui traduit l'e�et de
restauration dynamique.

� Évaluation du libre parcours moyen

Le libre parcours moyen Λ dirige la vitesse d'évolution de la densité de dislocations
dρ. Certains auteurs le considèrent comme inversement promotionnel à la densité des
dislocations forêt [140, 89, 132, 183, 40, 129]. D'autres le dé�nissent comme inversement
promotionnel à l'interaction des dislocations forêt sur les dislocations mobiles [205, 59,
238, 8, 107, 46] :

1

Λα
=

√∑Ns

β=1 a
αβ ρβ

K
(1.11)

Où K est un paramètre supplémentaire du matériau. De leur côté, Devincre et al.
[47, 48] ont évalué le libre parcours moyen de manière non-phénoménologique dans le cas
d'un chargement symétrique. Λα dépend alors de la probabilité de former une jonction, de
la longueur de la ligne de dislocation stockée, de la longueur de la jonction et du nombre
de systèmes activés. L'expression du libre parcours moyen a aussi été présentée dans le
cas d'un chargement quelconque par Kubin et al. [117]. L'équation proposée 1.12 repose
sur les di�érents mécanismes de stockage :

1

Λα
=

√a′0ρ
α

KI

+

∑
j=copla(α)

√
acopla1 ρj

Kcopla

+
1

Lif

 (1.12)

où KI et Kcopla sont pris comme constants. Le libre parcours moyen est alors vu comme
la somme de trois contributions. Le terme de gauche traduit la part du libre parcours
moyen induit par l'auto-interaction et celui du milieu par les interactions coplanaires. Lαf
est l'apport des systèmes de glissement dont les dislocations peuvent former des jonctions
avec celles du système α. Lαf dépend entre autre de la densité de dislocations ραf stockées
sur l'ensemble des systèmes appartenant à la forêt du système α et du nombre de système
activé.

� Évaluation de la distance critique d'annihilation

Le terme de restauration dynamique fait apparaître le coe�cient yc qui caractérise
l'annihilation des dislocations vis par glissement dévié. Ce mécanisme est considéré comme
étant le phénomène prédominant de restauration des CFC [119]. Ainsi, Devincre et al.
[47] ont choisi un yc proportionnel à la distance critique d'annihilation des dislocations
vis ys. La relation de proportionnalité doit correspondre au rapport entre la densité de
dislocations vis ρvis sur la densité totale de dislocations ρ. A�n d'évaluer ys, Essmann
et al. [53] ont considéré la contrainte attractive τattrac subie par deux dislocations vis de
signe opposé séparées par une distance y0 :

τattrac =
µ b

2 π y0

(1.13)
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La distance critique d'annihilation ys correspond donc à la distance où τattrac atteint la
cission critique τc nécessaire pour mettre en mouvement les dislocations :

ys =
µ b

2 π τc
(1.14)

Le coe�cient de restauration du cristal s'écrit alors :

yc =
ρvis
ρ

µ b

2 π τc
(1.15)

Cependant, cette écriture ne tient pas compte du fait que le glissement dévié est un
mécanisme thermiquement activé [53]. Ainsi, yc augmente avec la température [114, 119]
et avec l'énergie de faute d'empilement spéci�que au matériau [48]. Des études plus pous-
sées sur l'expression y ont été e�ectué par Kubin et al [119] et Castillo et al. [178]. Plus
simplement yc peut être vu comme un paramètre ajustable du matériau étudié. A tem-
pérature ambiante (T = 295 à 300 K) il est évalué à : 0.25 nm pour de l'aluminium [48] ;
0.5 nm [48] ou 0.9 nm [205] pour du cuivre et 2.5 nm pour de l'argent [48].

1.3.6 Conclusion

De nombreux modèles de plasticité cristalline ont été développés depuis les années 1970.
Dans cette section, les mécanismes élémentaires de plasticité du cristal CFC à froid ont
été rappelés. Un aperçu général des modèles de plasticité cristalline a aussi été présenté et
une attention particulière a été portée aux modèles basés sur les densités des dislocations.

En l'état actuel de nos connaissances, aucun modèle de plasticité cristalline n'a été
appliqué au grenaillage ultrasonore. Dans cette thèse, le modèle de plasticité cristalline
utilisé sera celui développé par Devincre, Hoc et Kubin [89, 47, 117]. Ce modèle basé sur
les densités de dislocations est adapté aux déformations plastiques à froid ne présentant
pas de modi�cation brutale de taux de déformation. Cela correspond au chargement induit
par le grenaillage ultrasonore où les impacts sont de faibles vitesses (i.e. ≤ 20 m · s−1). De
plus, il ne possède qu'un seul paramètre ajustable yc lié à la restauration dynamique du
cristal ce qui permettra de s'a�ranchir d'une étape de calibration.

Néanmoins, ce modèle présente certaines limites, comme la non prise en compte de
l'e�et de taille et de l'e�et des joints de grains sur le comportement du cristal ainsi que
du phénomène de maclage.
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Chapitre 2

Grenaillage Ultrasonore | Étude expérimentale

Préambule

Comme il a été détaillé dans la revue bibliographique (section 1.1), le grenaillage ul-
trasonore a pour objectif d'augmenter les performances du matériau traité quant à la
durée de vie [179, 217], la dureté [131, 179, 217, 9] et la résistance à la corrosion [151, 36].
Les impacts répétés entraînent un écrouissage à la surface de la pièce [131, 217], une
modi�cation de la microstructure [209, 164] et l'apparition de contraintes résiduelles de
compression [236, 179, 164].

De plus, des études [148, 18] ont montré que la quantité de billes utilisée dans le procédé
in�uençait fortement les vitesses et les angles d'impacts appliqués au matériau. Dans ce
contexte, le grenaillage ultrasonore d'échantillons d'INCONEL690 a été e�ectué en utili-
sant deux quantités de billes di�érentes. L'e�et du traitement a été étudié via l'évolution
de l'état de la surface, de la microstructure et de la dureté de l'échantillon. Cette étude
vise aussi à �xer les paramètres nécessaires à la modélisation de la loi de comportement
macroscopique (section 3.2) et de plasticité cristalline (section 4.2) ainsi qu'à valider les
résultats numériques (section 3.4 et 4.3).

2.1 Matériels et méthodes

2.1.1 Description des plaques de partition

Les échantillons utilisés pour l'étude proviennent des chutes d'une plaque de partition
du circuit primaire dont les dimensions sont données sur la �gure 2.1.

Figure 2.1 � a) Dimensions et b) photo des chutes de plaques de partition en INCO-
NEL690.
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La plaque de partition est un matériau laminé fait en INCONEL690. Trois directions
ont donc été dé�nies en tenant compte du sens de laminage :

� la direction de laminage : RD ;
� la direction normale au sens de laminage dans le plan de la plaque : TD ;
� la direction normale à la surface de la plaque : ND.

Des essais de caractérisation ont été e�ectués au centre technique d'Areva [51]. Le com-
portement mécanique du matériau a été caractérisé à l'aide d'essais de traction e�ectués
dans les 3 directions, RD, TD et ND. La composition chimique de la plaque a été obtenue
par spectrométrie d'émission optique. La texture du matériau ainsi que la taille des grains
ont été extraits des analyses EBSD.

2.1.2 Essais de traction

Les essais de traction ont été sous-traités à la société A2MI. Ils ont été réalisés sur des
éprouvettes cylindriques dont les dimensions �gurent sur le schéma 2.2.a. Le prélèvement
des éprouvettes cylindriques a été e�ectué au c÷ur de la plaque de partition, à 30 mm de
profondeur.

Figure 2.2 � a) Schéma et dimensions d'une éprouvette de traction avec D0 = 4 mm, M
= 8 mm, Lc = 22 mm, Lt = 45 mm. b) Photographie d'une des éprouvettes.

Pour chacune des trois directions, deux essais ont été réalisés. La contrainte vraie σ et
la déformation vraie ε ont été extraites à l'aide des équations suivantes :

σ =
F

S
=
F

S0

L

L0

(2.1)

ε = ln
L

L0

(2.2)

où L0 et S0 = π
(
D0

2

)2
la longueur et la section initiale de l'éprouvette, F la force

appliquée sur l'éprouvette pour qu'elle atteigne une longueur L et une section S. La dé-
formation étant essentiellement plastique, le volume de l'éprouvette est supposé constant
ce qui permet d'écrire que S0L0 = SL.
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A partir de ces courbes contrainte/déformation, 5 paramètres ont été extraits :
� E, le module d'Young ;
� Re0.2, la limite d'élastique mesurée à 0.2% de déformation totale ;
� Rp1, la contrainte mesurée à 1% de déformation totale ;
� Rm, la contrainte limite à la rupture ;
� La déformation totale atteinte à Rm.

2.1.3 Spectrométrie d'émission optique à source étincelle

La spectrométrie d'émission optique à source étincelle est une technique utilisée pour
obtenir la composition chimique d'un échantillon en analysant son spectre d'émission. Des
précisions sur cette technique sont disponibles dans les références [145, 146]. Pour cette
méthode, une décharge électrique est produite à l'aide de deux électrodes sur lesquelles
une tension élevée est appliquée. Le processus transfère de l'énergie à l'échantillon princi-
palement sous forme thermique et dans une moindre mesure sous forme de bombardement
ionique issu du plasma généré par l'étincelle. Les atomes en surface de l'échantillon sont
alors vaporisés puis excités. Le retour à l'état stable de ces atomes se traduit par un
spectre d'émission spéci�que à chaque entité chimique. L'analyse du spectre d'émission
global à l'échantillon permet alors de quanti�er sa composition chimique. Un seul essai a
été réalisé sur la plaque de partition par la société A2MI.

2.1.4 Préparation des échantillons à grenailler

Les échantillons cylindriques de 80 mm de diamètre sur 15 mm d'épaisseur ont été
préparés au centre technique d'Areva au Creusot.

Extraction des échantillons

Deux cylindres de 80 mm de diamètre ont été extraits par électroérosion dans l'épaisseur
de la plaque de partition. Chaque cylindre de 64 mm de haut a été découpé en 5 disques
numérotés de 1 à 5 pour le premier et de 6 à 10 pour le second. Les disques ont été orientés
de façon à identi�er une face haute et une face basse (�gure 2.3). Des caractérisations
e�ectuées précédemment par le centre technique d'Areva au Creusot [51] ont montré que
le domaine le moins a�ecté par le laminage se situe au c÷ur de la plaque. Les disques 3,
4, 8 et 9, situés au milieu du cylindre ont donc été sélectionnés pour le grenaillage.

Figure 2.3 � Numérotation et orientation des disques.
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Préparation des surfaces

Les surfaces des échantillons ont été polies au papier SiC suivant une gamme de #220
à #1200. La �nition a été e�ectuée sur une table vibrante à la silice colloïdale avec
une granulométrie de 0.04 µm. A�n de véri�er que les surfaces polies étaient dépourvues
d'écrouissage résiduel, trois micro-indentations de Vickers ont été réalisées sous une charge
de 100 g sur chacune des faces en dehors de la zone prévue pour le grenaillage. L'ensemble
des indentations donne une dureté autour de 200 HV.

2.1.5 Grenaillage ultrasonore des échantillons

Le grenaillage ultrasonore a été e�ectué chez SONATS (Stressonic c© technology [199]).
Le schéma de principe est présenté à la �gure 2.4.

Figure 2.4 � Schéma de principe du grenaillage ultrasonore.

La direction de sollicitation du grenaillage correspond à la direction ND de la plaque
de partition. Deux quantités de billes ont été utilisées : 156 et 312 qui recouvrent res-
pectivement 25% et 50% de la surface de la sonotrode. Les billes utilisées sont en oxyde
de zirconium et yttium stabilisé (ZY premium) de masse volumique 6060 kg ·m−3. Leur
diamètre varie de 1.8 mm à 2 mm. La chambre de grenaillage est un cylindre en acier
(Z160CDV12) de 50 mm de diamètre et 30 mm de haut. La sonotrode en alliage de titane
(TAV6) est disposée à la base de la chambre. Elle vibre avec une fréquence de 20 kHz
pour une amplitude de 40 µm. L'échantillon est posé au sommet de la chambre face à la
sonotrode. Trois durées de grenaillage ont été réalisées : 1 s, 7 s et 20 min. Le tableau 2.1
récapitule les conditions de grenaillage pour chacune des faces.

Échantillon Face Quantité de billes Durée de grenaillage
9 basse 156 1 s
9 haute 156 7 s
3 basse 156 20 min
4 basse 312 1 s
8 haute 312 7 s
8 basse 312 20 min

Table 2.1 � Temps de grenaillage et nombre de billes utilisées sur chacune des faces.

La surface de l'ensemble des échantillons grenaillés a ensuite été analysée par micro-
scopie confocale spectrale. Les échantillons grenaillés pendant 20 minutes ont de plus été
découpés a�n d'obtenir des clichés EBSD en coupe et des pro�ls de nano-indentation.
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2.1.6 Microscopie confocale spectrale

Matériel

Le microscope confocal spectral (�gure 2.5) est un dispositif confocal qui exploite le
phénomène d'aberration chromatique observé dans les dispositifs optiques a�n de mesurer
la rugosité d'un échantillon. L'aberration chromatique résulte d'une dépendance de la
distance focale d'une lentille vis-à-vis de la longueur d'onde utilisée (�gure 2.5.a). Or, le
microscope confocal spectral utilise une source de lumière blanche. Celle-ci est di�ractée
lorsqu'elle passe dans le dispositif confocal. Chaque longueur d'onde de la lumière est
focalisée à une distance di�érente du dispositif (voir �gure 2.5.a) La corrélation entre
la distance et la longueur d'onde est alors connue. Lors de la mesure, seule la longueur
d'onde qui se focalise sur l'objet est re�étée. Le capteur identi�e cette longueur ce qui
permet de connaître la distance de la surface par rapport au dispositif.

Figure 2.5 � Schéma de principe de a) l'aberration chromatique b) de la microscopie
confocale chromatique.

Ce procédé permet d'atteindre une résolution verticale de quelques nanomètres pour
une résolution latérale inférieure au micromètre. Les mesures sont réitérées autant de fois
que nécessaire a�n de balayer la surface souhaitée.

Protocole d'acquisition

L'appareil de mesure utilisé est un microscope confocal chromatique à lumière blanche
(AltiSurf c©500) ayant une résolution verticale de 10 nm. L'analyse de la surface des échan-
tillons a été e�ectuée sur un rectangle de 25 mm par 3 mm le long d'un rayon de l'échan-
tillon en partant du centre. Le pas d'échantillonnage le long des deux axes horizontaux
X et Y a été �xé à 2.5 µm. Sur chaque échantillon, les 1 200 x 10 000 = 12 000 000
acquisitions de l'altitude (ou hauteur) Z ont donc été réalisées, formant une cartographie
de la surface.

Traitement des données

Les cartographies ont ensuite été traitées à l'aide du logiciel MATLAB c©. Leur re-
dressement a été e�ectué en calculant le plan des moindres carrés sur les zones libres de
tout impact pour les échantillons grenaillés pendant 1 s et 7 s. Aucune zone n'étant libre
d'impact sur les échantillons grenaillés pendant 20 min, le plan des moindres carrés a été
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calculé, pour cette con�guration, sur l'ensemble de la surface grenaillée. La rugosité a été
calculée pour l'ensemble des surfaces. De plus, concernant les surfaces grenaillées pendant
une seconde, une analyse des empreintes a été e�ectuée.

� Rugosité de surfaces
La rugosité de surface a été quanti�ée sur l'ensemble des échantillons grenaillés à l'aide
du coe�cient Ra tel que :

Ra =
1

N

N∑
i=1

|Zi − Zi| (2.3)

où N est le nombre d'acquisition, Zi est la hauteur de la i-ème mesure et Zi est la
hauteur du plan des moindres carrés calculée à la position de la i-ème mesure. Le calcul
du Ra a aussi été e�ectué sur les zones non-grenaillées des di�érents échantillons a�n
d'établir une valeur initiale moyenne de la rugosité.

� Analyse des empreintes
Cette analyse a pour objectif d'extraire des cartographies, le nombre d'empreintes et
leur profondeur respective mais aussi la proportion de la surface qu'elles recouvrent sur
l'ensemble de la surface totale traitée (appelée taux de recouvrement).

Le nombre d'empreintes a été obtenu de manière semi-automatique. Chaque empreinte
a été déterminée visuellement. Puis la position de son centre a été calculée comme celle du
minimum en Z dans un rayon de 25 µm. Sur les cartographies, des bourrelets autour de
chaque empreinte sont observables. Ainsi, la profondeur d'empreinte est calculée comme
la di�érence entre la hauteur maximum du bourrelet et celle du centre de l'empreinte (voir
�gure 2.6).

Figure 2.6 � a) Empreinte expérimentale ; le centre (croix blanche) et le bourrelet (une
croix noire) sont localisés successivement. La ligne en pointillé permet de visualiser le
pro�l d'empreinte b).

Dans cette étude, le taux de recouvrement est dé�ni comme le ratio entre la surface
recouverte par les empreintes, y compris leur bourrelet, sur la surface totale traitée. Celui-
ci a été déterminé à l'aide d'un seuillage. La surface recouverte a été dé�nie comme
l'ensemble des mesures ayant une valeur absolue de Z supérieure à 1 µm.
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2.1.7 Mesure de l'orientation cristalline par EBSD

A�n d'analyser l'e�et de la quantité de billes sur l'évolution de la microstructure, plu-
sieurs clichés EBSD ont été e�ectués sur une coupe en profondeur des échantillons gre-
naillés pendant 20 min. La découpe des échantillons et les mesures EBSD ont été réalisées
au centre technique d'Areva au Creusot. A�n de conserver une notation cohérente avec
l'orientation de la plaque de partition, les directions RD, TD et ND sont dé�nies de la
manière suivante :

� RD est la direction tangente à la surface grenaillée dans le plan d'analyse ;
� TD est la direction normale au plan d'analyse ;
� ND, dans le plan d'analyse, correspond à la direction de sollicitation du grenaillage.

Orientation cristalline

L'orientation cristalline est caractérisée par le changement de repère nécessaire pour
passer du repère de l'échantillon (xs, ys, zs) au repère cristallin (xc, yc, zc) (�gure 2.7.a).
Dans cette partie, la notation de Bunge (ϕ1, Φ, ϕ2) sera utilisée (�gure 2.7.b).

Figure 2.7 � a) Position relative du repère cristallin par rapport au repère de l'échantillon.
b) Rotations successives (ϕ1, Φ, ϕ2) pour passer du repère de l'échantillon au repère
cristallin.

Par ailleurs, la composition des trois rotations successives d'angle, ϕ1, Φ et ϕ2 est aussi
une rotation R :

R =

cosϕ1 − sinϕ1 0
sinϕ1 cosϕ1 0

0 0 1

1 0 0
0 cos Φ − sin Φ
0 sin Φ cos Φ

cosϕ2 − sinϕ2 0
sinϕ2 cosϕ2 0

0 0 1

 (2.4)

La rotation R possède aussi un angle de rotation de ω qui peut s'évaluer en utilisant
la relation suivante :

TrR = 1 + 2 cosω (2.5)

ω est donc la valeur de l'angle de rotation qui permet de passer du repère macroscopique
de l'échantillon à celui local du cristal. L'axe de rotation n'est alors plus un des trois axes
du repère macroscopique.
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Calcul de la désorientation

Il est possible de dé�nir un angle de rotation pour passer d'un repère cristallin d'un
point de mesure A à celui d'un point de mesure B. Cet angle noté ω(A,B) est la distance
angulaire entre le repère A et le repère B. Il est aussi appelé désorientation de A par rap-
port à B. Pour le calculer, il su�t de partir des matrices de rotation R

A
(respectivement

R
B
) permettant de passer du repère macroscopique de l'échantillon au repère cristallo-

graphique mesuré au point A (respectivement B). R−1

A
R
B

= RT

A
R
B
est donc la matrice

de rotation passant du repère cristallographique du point A au repère cristallographique
du point B. l'équation 2.5 permet alors d'écrire :

ω(A,B) =

∣∣∣∣∣arccos

(
Tr(RT

A
R
B

)− 1

2

)∣∣∣∣∣ (2.6)

Principe de l'EBSD

L'EBSD pour Electron BackScattered Di�raction (soit en français di�raction d'électrons
rétrodi�usés) est une technique permettant d'e�ectuer une mesure locale de l'orientation
cristalline. Elle est e�ectuée à l'aide d'un microscope électronique à balayage (MEB)
équipé d'un détecteur EBSD, à savoir un ou plusieurs écrans phosphorescents, un objectif
compact et une caméra CCD à faible lumière. Un faisceau d'électrons d'une longueur
d'onde λ est émis sur un point du matériau à analyser. Les électrons pénétrant dans
l'échantillon se di�usent dans le matériau dans toutes les directions. Parmi ces électrons,
seuls ceux se trouvant dans les conditions de Bragg avec un plan cristallin du réseau sont
di�ractés, c'est-à-dire :

λ = 2d sin θB (2.7)

où λ est la longueur d'onde du faisceau incident, d la distance inter-réticulaire des plans
cristallographiques di�ractant et θB l'angle de Bragg c'est-à-dire l'angle entre le faisceau
incident et le plan di�ractant.

Pour chaque famille de plans di�ractants, l'ensemble des électrons di�ractés forme une
paire de cônes de di�raction dont l'axe est normal au plan di�ractant. L'intersection des
cônes de di�raction avec le capteur donne les lignes de Kikuchi (�gure 2.8.a). L'ensemble
des lignes produites par les di�érentes familles de plans produit un cliché de di�raction
(2.8.b). Si le cliché est de su�samment bonne qualité, il est possible d'extraire l'orientation
cristalline de l'échantillon au point observé en analysant la position des intersections des
lignes. Le point analysé est alors dit indexé.

La qualité d'un cliché dépend à la fois de l'intensité des électrons di�ractés, de l'état
de surface de l'échantillon mais aussi de la taille du spot (i.e. la zone irradiée). De plus,
si le spot tombe sur un joint de grain, le cliché va superposer les lignes de Kikuchi issues
de plusieurs orientations cristallines ce qui empêchera l'indexation du point analysé. Par
ailleurs, l'échantillon doit être incliné d'un angle d'environ 70◦ par rapport au faisceau
incident a�n d'obtenir une intensité optimale d'électrons di�ractés. Les mesures d'orienta-
tion sont réitérées autant de fois que nécessaire a�n de balayer la surface souhaitée. Pour
plus de détail sur le principe de l'analyse EBSD, le lecteur peut se référer à [194].
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Figure 2.8 � D'après [194], a) schéma de principe de la di�raction d'électrons sur un
plan cristallin avec la formation des lignes de Kikuchi et b) cliché de di�raction obtenu
lors d'une acquisition EBSD.

Préparation des échantillons

Les échantillons ont été prélevés à l'aide d'une microtronçonneuse (modèle MECATOM
T210). Ils mesurent 5 mm d'épaisseur, 15 mm de longueur et 14 mm de largeur le long
du côté grenaillé (�gure 2.9.a). Les échantillons ont ensuite été enrobés à chaud avec une
résine conductrice de carbone (�gure 2.9.b et .c) a�n de faciliter le polissage des surfaces.
Celui a été réalisé manuellement au papier SiC suivant une gamme allant jusqu'à #1200
puis par polissage automatique à l'aide de suspensions diamantées de 6 à 1 µm. La �nition
a été e�ectuée sur une table vibrante pendant une nuit à la silice colloïdale avec une
granulométrie de 0.04 µm.

Figure 2.9 � a) Schéma de découpe des échantillons EBSD. Photographies des enrobages
contenant les échantillons grenaillés avec b) 156 billes et c) 312 billes.

Paramètres d'acquisition

Les analyses EBSD ont été e�ectuées avec un MEG FEG LEO 1530 sous une tension
d'accélération de 20 kV sur une zone contenant la surface grenaillée. Pour notre étude,
les acquisitions ont été réalisées avec un faible grandissement et un pas d'analyse de 1 µm
pour une zone d'environ 500× 500 µm2 en utilisant une caméra de type DIGIVIEW. Un
cliché a aussi été e�ectué sur un échantillon vierge dans les mêmes conditions mais sur
une surface plus importante d'environ 900× 900 µm2.
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Figure de pôles inverses

Les �gures de pôles inverses ont été tracées dans les trois directions pour l'échantillon
non grenaillé et l'échantillon grenaillé avec 156 et 312 billes. Pour cela, les fonctions de
densité d'orientation (odf) ont été estimées à l'aide d'une routine MATLAB c© à partir des
clichés EBSD. La méthode utilisée est celle de Parzen-Rozenblatt [166]. Cette méthode est
une généralisation de la méthode d'estimation d'une fonction de densité par histogramme.

Dans le cas d'un ensemble N de N mesures dans R, la méthode par histogramme
consiste à estimer la distribution de ces mesures par la fonction :

f(x) =
1

N h
Cardinal {xi ∈ N , xi ∈ [x− h/2, x+ h/2]} (2.8)

où h est la taille de la fenêtre, c'est-à-dire la longueur de l'intervalle centré sur x où
le nombre de mesure xi est compté. La fonction de densité f peut aussi s'écrire de la
manière suivante :

f(x) =
1

N h

N∑
i=1

δ[−0.5,0.5]

(
x− xi
h

)
(2.9)

où δ[−0.5,0.5](y) = 1 si y ∈ [−0.5, 0.5] et 0 sinon. δ[−0.5,0.5] est un noyau à savoir une
fonction paire avec une intégrale sur R valant 1. Cette méthode d'estimation de densité
de fonction est toujours valable quel que soit le noyau utilisé [2].

Dans le cas de la méthode de Parzen-Rozenblatt, la fonction de densité d'orientation
(odf) est estimée de la manière suivante :

odf(x) =
1

N h

N∑
i=1

K

(
ω(x, xi)

h

)
(2.10)

avec N le nombre mesure d'orientation, h la fenêtre, K le noyau et xi la i-ème mesure
d'orientation. ω(x, xi) est la désorientation de xi par rapport à x. Le noyau K a été choisi
comme la densité de la fonction gaussienne normalisée. La taille de la fenêtre h a été �xée
à 5◦.

Reconstruction des grains

Les cartographies EBSD ont ensuite été traitées à l'aide du module Mtex du logiciel
MATLAB c©. La reconstruction des grains à partir des clichés EBSD a été réalisée à
l'aide d'une méthode de seuillage. Une désorientation minimale de 15◦ entre les pixels
voisins a été �xée pour identi�er les joints de grains. Dans cette analyse, les macles sont
donc considérées comme des joints de grain. Les points non indexés et ont été retirés de
l'analyse. Le diamètre d'un grain a été calculé comme étant celui d'un cercle couvrant
une surface identique.
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Cartographie Kernal Average Misorientation (KAM)

A�n de mesurer localement dans chacun des grains la déformation du réseau, des carto-
graphies KAM ont été réalisées. Pour chaque pixel x, la désorientation spatiale moyenne
avec ses voisins est calculée de la manière suivante :

KAM(x) =
1

NV

NV∑
i=1

ω(x, i) (2.11)

où NV est le nombre de voisins i considérés. Dans notre étude, les voisins (au nombre de
6 pour les pixels hexagonaux issus des microstructures expérimentales) seront ceux ayant
une distance de 2 µm avec le pixel considéré. A�n de séparer la désorientation locale au
sein d'un grain de celle due à la présence d'un joint ou sous-joint de grain, l'ensemble des
voisins i est réduit à ceux ayant un ω(x, i) inférieur à 5 degrés ([194] �9.3.2).

2.1.8 Nanoindentation

Matériel

La nanoindentation est une technique d'indentation permettant d'accéder aux carac-
téristiques mécaniques du matériau à l'échelle microscopique. La méthode consiste à en-
foncer une pointe extrêmement rigide, le plus souvent en diamant, avec un déplacement
(ou une force) contrôlé dans la zone choisie de l'échantillon. En supposant le matériau ho-
mogène, la dureté est calculée comme étant la force appliquée par l'indenteur divisée par
l'aire de contact. Le module d'Young, quant à lui, peut être calculé à l'aide des équations
d'Oliver et Pharr [161] :

S = β
2√
π
Er
√
A (2.12)

1

Er
=

1− ν2
0

E0

+
1− ν2

i

Ei
(2.13)

où S est la raideur de contact, A l'aire de contact et Ei (E0) et νi (ν0) le module
d'Young et le coe�cient de Poisson de l'indenteur (respectivement de l'échantillon). β est
le facteur de forme qui permet de tenir compte de la géométrie de l'indenteur.

La raideur de contact s'obtient comme la pente de la partie linéaire de la décharge de
la courbe force/déplacement issue de l'essai de nanoindentation. L'aire de contact résulte
aussi de l'analyse de cette même courbe mais dépend de la forme de l'indenteur, ce qui
nécessite un calibrage au préalable de la pointe.

Protocole

La nanoindentation a été réalisée à l'aide d'un nanoindenteur commercial (Agilent Na-
noindenter G200, ScienTec, les Ulis, France) sur les échantillons issus des analyses EBSD
(cf section 2.1.7). Un échantillon de silice fondue a été utilisé pour calibrer le contact
avec la pointe Berkovich en diamant. Ensuite, les points d'indentation ont été réalisés en
suivant le schéma de la �gure 2.10. Sur la surface perpendiculaire à la surface grenaillée,
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deux zones ont été dé�nies a�n de suivre au mieux l'évolution des propriétés mécaniques
en extrême surface. Dans la zone 1, comprise entre la surface grenaillée et 194 µm de
profondeur, une indentation a été réalisée tous les micromètres. A�n d'éviter les pertur-
bations entre les di�érentes mesures, les indentations ont été disposées sur 5 colonnes,
chacune espacée de 5 µm. Dans la zone 2, située au-delà de 194 µm de profondeur, 60
indentations ont été e�ectuées sur une seule colonne tous les 50 µm, car en s'éloignant de
la surface, les propriétés mécaniques sont moins a�ectées par le grenaillage.

Figure 2.10 � Disposition des indentations, symbolisées par ×.

Toutes les indentations ont été e�ectuées avec une vitesse de déformation constante de
0.05 s−1 et une profondeur maximale de 200 nm. Le module d'Young et la dureté ont été
calculés en continu tout au long du chargement grâce à la méthode CSM (Continuous
Sti�ness Measurement) [161]. Celle-ci utilise les équations 2.12, 2.13 et considère un com-
portement élastique linéaire et isotrope du matériau. Le module d'Young et le coe�cient
de Poisson de la pointe était de νi = 0.07 et Ei = 1131 GPa. Le coe�cient de Poisson de
l'échantillon a été �xé à 0.3.

Pour chaque indentation, la dureté et le module d'Young tracés en fonction de la pé-
nétration de l'indenteur forment un plateau à partir de 50 nm. Ainsi, les valeurs retenues
pour chaque indentation sont les moyennes calculées sur la profondeur de pénétration
allant de 50 nm à 190 nm.
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2.1.9 Tests comparatifs

A�n de comparer les deux con�gurations de grenaillage, le test de Mann-Whitney [76]
a été e�ectué sur les di�érentes distributions obtenues (profondeurs d'impacts, tailles de
grains). Les résultats sont alors considérés comme signi�cativement di�érents si le test
donne un p < 0.05.

Par ailleurs, l'écart entre deux courbes f et g (courbes de traction, pro�l KAM, ect.)
est évalué comme la racine carrée de la moyenne des écarts au carré, soit :

d(f, g) =

√
1

b− a

∫ b

a

(f(x)− g(x))2 dx (2.14)

où a et b sont les bornes à l'intérieur desquelles la distance entre les courbes est évaluée.

2.2 Résultats

2.2.1 Caractérisation des échantillons non-grenaillés

Essai de traction

Le tableau 2.2 récapitule les principales caractéristiques mécaniques du matériau mesu-
rées durant les essais de traction. Le module d'Young E varie fortement d'un échantillon à
l'autre, y compris pour deux essais e�ectués dans la même direction. En e�et, l'écart-type
des 6 essais atteint 30% du module d'Young moyen. Par ailleurs, les essais e�ectués dans
la direction ND présentent un module d'Young sensiblement plus faible.

Direction de traction
E ν Re0.2 Rp1 Rm Défor.

en GPa en MPa en MPa en MPa à Rm en %
RD, 1er essai 276 0.27 329 368 668 0.38
RD, 2e essai 260 0.30 352 388 691 0.35
ND, 1er essai 170 0.26 328 367 662 0.37
ND, 2e essai 124 0.34 356 394 688 0.34
TD, 1er essai 244 0.27 338 374 668 0.39
TD, 2e essai 178 0.31 380 416 712 0.35
Moyenne 209 0.29 347 385 681 0.36

Table 2.2 � Propriétés mécaniques de l'INCONEL690 issues des essais de traction.

Néanmoins, concernant le comportement plastique, les valeurs de Re0.2, Rp1 et Rm
présentent un écart-type inférieur à 6% de leur valeur moyenne respective. En e�et, les
courbes obtenues dans les trois directions (�gure 2.11) sont presque confondues. L'écart
deux à deux entre ces courbes, calculée sur la portion allant de 3% à 30% de déformation,
est toujours inférieur à 8 MPa. Le comportement mécanique macroscopique du matériau
peut être considéré isotrope.
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Figure 2.11 � Courbes de traction e�ectuées sur trois échantillons prélevés dans les trois
directions de la plaque.

Par ailleurs, les valeurs moyennes deRe0.2, Rp1 et Rm sont en accord avec celles trouvées
dans la littérature que cela soit pour des essais de traction [227]. ou de compression
[122]. Les courbes obtenues en traction sont donc considérées comme représentative du
comportement macroscopique de l'INCONEL690.

Analyse chimique de l'INCONEL690

La composition chimique du matériau obtenue par spectrométrie d'émission optique à
source étincelle est présentée sur le tableau 2.3. Les principaux éléments sont dans l'ordre
d'importance, le nickel (Ni), le chrome (Cr) et le fer (Fe). Ils représentent à eux trois plus
de 98% de la masse du matériau.

C Si Ma P S Cr Mo Ni Al Co Cu Nb Ti Fe

0.03 0.26 0.29 0.01 0.001 29.16 0.01 59.4 0.26 0.04 < 0.01 < 0.01 0.31 10.23

Table 2.3 � Composition chimique de l'INCONEL690 en % massique.

La composition chimique du matériau obtenue est conforme à la composition nominale
du matériau [158] et est en accord avec celles trouvées dans la littérature [227, 71, 98, 165].

Analyse de la microstructure par EBSD

La taille de grains et la texture du matériau d'un échantillon non-grenaillé ont été
dé�nies à partir du cliché EBSD (�gure 2.12). L'échantillon provient de la même plaque
de partition que celle utilisée pour extraire les échantillons prévus pour le grenaillage.
Le cliché EBSD a été découpé en 9 domaines disjoints matérialisés sur la �gure 2.12 de
300× 300 µm chacun.
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Figure 2.12 � Cartographie d'orientations cristallographiques à faible grandissement avec
un pas d'analyse de 1 µm suivant l'axe RD pour un échantillon non grenaillé subdivisé en
9 domaines disjoints.

� Taille des grains

La taille moyenne des grains a été calculée sur chacun des neuf domaines a�n d'observer
la variabilité de la mesure. Le diamètre moyen des grains de l'échantillon non-grenaillé
varie de 18.3 µm à 21.3 µm suivant les fenêtres d'analyse. Il vaut 19.5 µm lorsqu'il est
calculé sur l'ensemble du cliché.

� Texture de l'échantillon

La texture du matériau non-grenaillé, calculée à partir du cliché EBSD, est représentée
sur les �gures de pôles inverses 2.13. Celles-ci montrent que le matériau présente une
texture pratiquement isotrope avec une fonction de densité d'orientation allant de 0.7 à
1.1.

Figure 2.13 � Figures de pôles inverses pour les 3 directions de l'échantillon non-grenaillé.

Page 47/158



2.2.2 E�et de la durée de grenaillage sur la rugosité de surface

Les �gures 2.14, 2.15 et 2.16 présentent respectivement la topographie des surfaces
grenaillées pendant 1 s, 7 s et 20 min.

Figure 2.14 � Cartographies de la surface des échantillons grenaillés pendant 1 s avec a)
156 billes et b) 312 billes.

Figure 2.15 � Cartographies de la surface des échantillons grenaillés pendant 7 s avec a)
156 billes et b) 312 billes.

Figure 2.16 � Cartographies de la surface des échantillons grenaillés pendant 20 min
avec a) 156 billes et b) 312 billes.
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Le Ra, calculé à partir de ces cartographies est présenté dans le tableau 2.4. Les valeurs
après 7 s de grenaillage sont nettement plus élevées qu'après 1 s. Cependant, après 20 min,
le Ra a sensiblement diminué passant de 4.8 µm à 3.7 µm pour le grenaillage avec 156 billes
et de 4 µm à 3.5 µm pour le grenaillage avec 312 billes. Aucune di�érence signi�cative n'a
pu être établie entre les deux con�gurations de grenaillage (156 et 312 billes).

Durée de grenaillage
Coe�cient Ra en µm

Initial 156 billes 312 billes
1 s

0.2
2.2 2.4

7 s 4.8 4.0
20 min 3.7 3.5

Table 2.4 � Mesures du coe�cient de rugosité Ra sur chacune des surfaces grenaillées.

Les valeurs de Ra obtenues sont du même ordre que celles trouvées par Mordyuk et al.
[150] qui obtiennent entre 2 et 3 µm pour le traitement d'un échantillon d'acier 316L et
plus récemment par Taro et al. [211] pour de l'INCONEL600 grenaillé dans des conditions
similaires à notre con�guration. L'augmentation de la rugosité dans les premières secondes
de grenaillage puis sa diminution suite à une exposition plus longue a par ailleurs été
observée par Marteau et al. [139].

2.2.3 Analyse des empreintes des surfaces grenaillées pendant 1 s

Nombre d'empreintes et profondeur

527 empreintes ont été identi�ées sur l'échantillon grenaillé avec 156 billes contre 913
pour celui grenaillé avec 312 billes. La distribution de la profondeur des empreintes pour les
deux con�gurations est tracée sur la �gure 2.17. Dans les deux cas, les profondeurs les plus
fréquentes sont de l'ordre de 5 µm. D'autre part, le nombre d'empreintes d'une profondeur
supérieure à 12 µm est très peu a�ecté par le nombre de billes utilisées. Néanmoins, le
doublement du nombre de billes induit une forte augmentation du nombre d'empreintes
de profondeur inférieure à 10 µm.

Figure 2.17 � Nombre d'empreintes par mm2 en fonction de leur profondeur.
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En synthèse, le passage de 156 billes à 312 billes augmente le nombre d'empreintes de
70% mais fait chuter signi�cativement la profondeur moyenne des empreintes de 20%.

Taux de recouvrement

Le taux de recouvrement passe de 58% à 64% lorsque l'on passe de 156 à 312 billes,
ce qui représente une augmentation de 10%. Cette faible augmentation s'explique par le
fait que l'augmentation du nombre d'empreintes est couplée avec la diminution de leur
profondeur et donc de leur diamètre. Ainsi une empreinte obtenue dans la con�guration
avec 156 billes engendre, en moyenne, une augmentation plus forte du recouvrement que
celle obtenue avec 312 billes.

2.2.4 Analyse sous une empreinte spéci�que

Sur l'échantillon grenaillé pendant 1 s avec 156 billes, une empreinte isolée et relati-
vement sphérique a été identi�ée (�gure 2.18). Une coupe de l'échantillon a donc été
e�ectuée a�n de prendre un cliché EBSD et de réaliser un pro�l de nanoindentation sous
l'empreinte.

Figure 2.18 � a) Cartographie locale de la surface de l'échantillon grenaillé pendant 1 s
avec 156 billes. b) Pro�l de l'empreinte le long de l'axe RD avant la coupe.
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Analyse EBSD

Une cartographie d'orientation ainsi qu'une cartographie KAM sont présentées sur la
�gure 2.19. Proche de la surface, le KAM est plus important au bord de l'empreinte, at-
teignant des valeurs autour de 2 degrés, qu'en son centre où la désorientation retombe aux
valeurs obtenues loin de l'empreinte. Dans les régions les plus a�ectées, la désorientation
se localise surtout près des joints de grains et des macles.

Figure 2.19 � Cartographie a) d'orientation et b) KAM sous l'empreinte.

La �gure 2.20 présente le pro�l en profondeur du KAM. A 125 µm de profondeur, le
pro�l atteint un pic de 1.3 degrés. Au-delà de 300 µm de profondeur, les valeurs stagnent
autour de 0.2 degrés. Cette valeur résulte de la précision de la mesure EBSD (autour de 0.5
degrés [194]). Du fait de l'erreur de mesure, la désorientation entre deux pixels supposés
avoir la même orientation varie donc entre 0 et 0.4 degrés. En travaillant sur un grand
nombre de point, la valeur moyenne de désorientation due à l'erreur de mesure converge
donc autour 0.2 degrés. Par la suite, ce décalage de 0.2 degrés sera retiré à chacun des
pro�ls moyens KAM obtenu à partir de l'expérience.

Figure 2.20 � Pro�l moyen du KAM dans l'axe de l'empreinte. A chaque profondeur, un
KAM moyen est calculé à partir des pixels distants de moins de 100 µm de l'axe.
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En�n, la texture correspondant au cliché EBSD e�ectué sous l'empreinte est présentée
sur la �gure 2.21. Celle-ci est relativement isotrope à l'exception notable de l'axe TD dont
la concentration sur l'axe 111 dépasse les 1.6. Cette anisotropie peut s'expliquer par la
taille du cliché trop petite pour obtenir une texture représentative. En e�et, les études
numériques montreront qu'un seul impact ne peut pas expliquer un fort changement de
texture (voir section 4.4.7).

Figure 2.21 � Figures de pôles inverses pour les 3 directions correspondant au cliché
ESBD e�ectué sous l'empreinte.

Pro�l de nanoindentation

La �gure 2.22 présente le pro�l de dureté réalisé le long de l'axe de l'empreinte.

Figure 2.22 � Pro�l de dureté sous l'empreinte sur 3000 µm de profondeur.

A�n de mieux visualiser la tendance et lorsque le nombre de mesures le permet, une
valeur moyenne a été calculée tous les 10 µm de profondeur. Cette dureté moyenne a ainsi
été tracée sur la �gure 2.23.
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Figure 2.23 � Pro�l moyen de dureté sous l'empreinte calculé sur des intervalles de 10 µm
de profondeur.

Ce pro�l présente 2 plateaux. De la surface jusqu'à 240 µm de profondeur, la dureté
vaut en moyenne 4.5 GPa. Au-delà 300 µm de profondeur la dureté stagne à 4 GPa. L'e�et
de l'impact à l'origine de l'empreinte analysée sur le matériau est donc modéré en ce qui
concerne la dureté, avec une augmentation en surface de 12%.

2.2.5 Analyse des échantillons grenaillés 20 min

Analyse EBSD

Les clichés EBSD (�gure 2.24) des échantillons grenaillés pendant 20 min permettent
de voir l'e�et du grenaillage sur la microstructure du matériau. Trois domaines A, B et C
sont identi�ables sur les échantillons grenaillés :

� Le domaine A, proche de la surface grenaillée, est fortement écroui. De nombreux
pixels issus de l'analyse EBSD ne sont pas indexés ou possèdent un indice de
con�ance inférieur à 0.6 ce qui empêche d'accéder à une information �able.

� Le domaine B est moins écroui mais demeure a�ecté par le grenaillage. La plupart
des grains présente une dispersion d'orientation importante.

� Le domaine C présente une microstructure qui ne semble pas être a�ectée par le
grenaillage.

Le domaine A est nettement plus important sur l'échantillon grenaillé avec 156 billes
que sur celui grenaillé avec 312 billes. Au-delà de 300 µm de profondeur, la microstructure
du matériau ne semble plus être a�ectée par le grenaillage, quel que soit le nombre de
billes utilisées.
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Figure 2.24 � Cartographies d'orientations cristallographiques à faible grandissement
avec un pas d'analyse de 1 µm suivant l'axe RD pour a) un échantillon grenaillé avec 156
billes et b) avec 312 billes chacune subdivisée en trois domaines A, B et C.

� Cartographies KAM

Les cartographies KAM (�gure 2.25) correspondant aux clichées EBSD des échan-
tillons grenaillés 20 min con�rment l'observation qualitative e�ectuée pour dé�nir les
domaines A, B et C. En e�et, dans le domaine A, la majorité des points n'a pas d'indice
de con�ance su�samment élevé pour dé�nir de manière �able un KAM. Le domaine B
présente un KAM élevé qui décroit avec la profondeur. Le domaine C présente un KAM
relativement constant inférieur à 0.5. Ces observations sont en accord avec diverses études
de la littérature [215, 171] où la profondeur a�ectée varie entre 200 et 300 µm.

Figure 2.25 � Cartographies KAM a) un échantillon grenaillé avec 156 billes et b) avec
312 billes.

Le pro�l KAM selon l'axe ND, moyenné selon l'axe RD, montre une di�érence entre les
deux con�gurations de grenaillage (�gure 2.26). La con�guration avec 156 billes présente
un KAM maximum plus faible que la con�guration avec 312 billes. Néanmoins, le maxi-
mum atteint pour la con�guration avec 312 billes se situe à une profondeur où, dans la
con�guration avec 156 billes, le KAM n'est pas dé�ni. Après 150 µm de profondeur, les
pro�ls associés aux deux con�gurations se superposent. Au-delà de 300 µm de profondeur,
le KAM est relativement constant et passe en dessous de 0.5◦
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Figure 2.26 � Pro�ls moyens du KAM selon l'axe ND. A chaque profondeur, un KAM
moyen est calculé à partir de l'ensemble de pixel ayant la même profondeur sur une bande
de 200 µm d'épaisseur dans l'axe RD.

� Taille des grains

La reconstruction des grains a été e�ectuée pour les domaines B et C des clichés
EBSD des échantillons grenaillés pendant 20 min. La taille moyenne des grains pour
les échantillons grenaillés est donnée dans le tableau 2.5. Quelle que soit la quantité de
billes utilisée, les diamètres moyens des grains calculés dans les domaines B et C sont du
même ordre de grandeur que ceux calculés dans l'échantillon vierge (autour de 20 µm).
Néanmoins, pour chaque condition de grenaillage, une diminution signi�cative du diamètre
moyen des grains du domaine B par rapport au domaine C est observée avec un p < 5%
pour la con�guration avec 156 billes et p < 0.5% avec 312 billes. Ainsi, les grains plus
proches de la surface grenaillée sont de plus petites tailles.

Domaine d'analyse
Diamètre moyen des grains en µm

grenaillé avec 156 billes grenaillé avec 312 billes
Domaine A Non dé�ni Non dé�ni
Domaine B 18.6 20.4
Domaine C 19.7 23.0

Table 2.5 � Diamètre moyen des grains suivant les domaines d'analyse.

Néanmoins, contrairement aux di�érentes études de la littérature [131, 179, 215, 171,
224], la nanostructuration de la surface n'est pas formellement identi�ée sur les échan-
tillons du fait du très faible indice de con�ance obtenu dans le domaine A. Cette di�érence
s'explique principalement par la résolution spatiale de l'analyse EBSD. Le pas d'acqui-
sition a été choisi à 1 µm. Il est donc impossible de détecter des grains d'un diamètre
inférieur à quelques microns.
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Par ailleurs, la faible valeur de l'indice de con�ance laisse supposer que les grains conte-
nus dans le domaine A sont fortement écrouis.

� Texture des échantillons grenaillés

Pour évaluer l'e�et du grenaillage sur la texture, il est nécessaire d'établir une texture
de référence avant grenaillage mais demeurant proche de l'endroit grenaillé. Comme il a
été vu précédemment, au-delà de 300 µm (domaine C), la microstructure ne semble pas
avoir été a�ectée par le grenaillage. La texture de référence (supposée être celle avant
le grenaillage) a donc été construite en fusionnant les domaines C des deux échantillons
(�gure 2.27.a) Celle-ci est isotrope et très proche de celle obtenue à partir du cliché d'un
autre échantillon non-grenaillé (�gure 2.13).

Figure 2.27 � Figures de pôles inverses pour les 3 directions pour la fusion a) des domaines
C et b) des domaines B des échantillons grenaillés avec 156 billes et 312 billes.

La texture du matériau grenaillé a ensuite été évaluée en fusionnant les domaines B des
deux échantillons (�gure 2.27.b). Celle-ci est moins isotrope. Sur l'axe ND, correspondant
au sens de grenaillage, une légère concentration autour des axes 111, 001 et 011 est
observée.

Nanoindentation

La �gure 2.28 présente les pro�ls de dureté réalisés le long de l'axe normal à la surface
traitée pour les échantillons grenaillés pendant 20 min. Quelle que soit la con�guration
de grenaillage, le pro�l de dureté mesuré au c÷ur de l'échantillon (autour de 4 GPa) n'est
atteint qu'à partir de 300 µm de profondeur. Cette profondeur correspond au début du
domaine C identi�é sur les clichés EBSD. En s'approchant de la zone grenaillée, la dureté
augmente fortement jusqu'à atteindre 8 GPa en extrême surface. De plus, la dispersion
des mesures de dureté augmente à proximité de la surface grenaillée.
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Figure 2.28 � Pro�ls de dureté sur 3000 µm de profondeur.

A�n de mieux visualiser la tendance, l'intervalle de 0 à 200 µm a été découpé en 20
intervalles de 10 µm. Sur chacun de ces intervalles, la valeur moyenne de la dureté a
été tracée sur la �gure 2.29. En extrême surface, ces deux courbes présentent le même
gradient. A 50 µm, la courbe à 156 billes arrive sur un plateau d'une valeur de 6.5 GPa.
Au contraire, la courbe à 312 billes continue de décroitre jusqu'à 90 µm où elle atteint
aussi un plateau autour d'une valeur de 5.8 µm. Pour les deux courbes, le plateau se
maintient jusqu'à 150 µm. Ainsi, les deux courbes de tendance montrent qu'entre 90 et
150 µm l'échantillon grenaillé avec 156 billes présente un durcissement légèrement plus
élevé que celui grenaillé avec 312 billes.

Figure 2.29 � Moyenne de la dureté par intervalles de 20 µm pour chacun des deux
échantillons.
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Par ailleurs, le durcissement après grenaillage observé pour les deux con�gurations est
conforme aux résultats trouvés dans la littérature. Tian et al. [217] observent un durcisse-
ment d'un échantillon d'Hastelloy C-2000 (alliage à base Nickel proche de l'INCONEL690)
jusqu'à 900 µm de profondeur. Cette profondeur, trois fois plus importante que dans notre
étude, peut s'expliquer par l'utilisation de billes de diamètre bien plus élevé (7.9 mm au
lieu 2 mm). Ainsi, avec des billes de 2 mm, Roland et al. [179] mesurent un durcissement
jusqu'à 200 µm de profondeur pour un échantillon d'acier 316L grenaillé.

Concernant le module d'Young (�gure 2.30), il n'y a pas d'e�et du nombre de billes sur
les pro�ls. De plus, celui-ci varie peu avec la profondeur, seule la dispersion des mesures
augmente à proximité de la surface grenaillée.

Figure 2.30 � Pro�ls du module d'Young sur 3000 µm.

Synthèse

Après avoir caractérisé le comportement mécanique et la microstructure initiale de l'IN-
CONEL690, deux conditions de grenaillage ont été réalisées sur ce matériau en faisant
varier exclusivement la quantité de billes. Pour chaque con�guration, trois durée de gre-
naillage ont été étudiés, 1 s, 7 s et 20 min a�n d'analyser l'e�et de la durée du grenaillage
sur la rugosité du matériau. La rugosité, en terme de Ra est plus élevé après 7 s qu'après
1 s ou 20 min.

Par ailleurs, l'étude a montré un e�et important du nombre de billes sur les échantillons
grenaillés. Pour les traitements à 1 s, le passage de 156 à 312 billes induit une augmentation
du nombre d'empreintes de 70% associée à une diminution de leur profondeur moyenne
de 20%. L'analyse EBSD e�ectuée sous une empreinte profonde de 20 µm montre que
l'impact a a�ecté le matériau, en terme de désorientation (KAM) jusqu'à 300 µm de
profondeur. La désorientation spatiale (KAM) est surtout localisée près des joints de
grains et des macles.
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Les échantillons grenaillés pendant 20 min montrent une diminution de la taille des
grains à l'approche de la surface grenaillée. Ce phénomène s'accompagne d'un fort durcis-
sement et d'une légère texturation. D'autre part, utiliser deux fois plus de billes diminue la
profondeur de la zone écrouie (Domaine A de l'analyse EBSD) ainsi que la dureté moyenne
mesurée entre 90 et 150 µm de profondeur. En revanche, la dureté et la microstructure,
en particulier le KAM, ne sont pas a�ectées au-delà de 300 µm.

Pour conclure, cette partie a permis de constituer un corpus de données expérimentales
nécessaires à la modélisation. Les caractéristiques mécaniques de l'INCONEL690 seront
utilisées dans les modèles numériques a�n de paramétrer la loi de comportement. Les
cartographies EBSD, d'où la taille des grains et la texture ont été extraites, alimenteront
le modèle de plasticité cristalline. En�n, les données numériques pourront être confrontées
aux résultats expérimentaux de grenaillage de courte et de longue durées.
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Chapitre 3

Simulation du grenaillage et de ses e�ets sur le
matériau 1

Préambule

L'établissement de contraintes résiduelles de compression lors du grenaillage ultrasonore
est une des principales raisons de l'augmentation de la durée de vie des équipements traités
[112, 200, 78]. Le champ de contraintes empêche l'initiation des micro�ssures de surface
et retient leur propagation, ce qui retarde le phénomène d'endommagement.

Dans ce contexte, de nombreuses simulations par éléments �nis ont été e�ectuées a�n de
prédire le champ de contraintes résiduelles issu du grenaillage. Concernant le grenaillage
classique, l'ensemble des impacts générés par le procédé ont globalement la même vitesse
et la même direction. Les études se sont alors portées sur l'e�et de la vitesse [142, 192,
111, 245], de l'angle des impacts [195, 90, 245, 109], du recouvrement [144, 83, 19], du
diamètre des billes [142, 192, 77, 245] ou encore des caractéristiques du matériau telles que
la limite d'élasticité [90, 29] et le taux d'écrouissage [142, 184, 28]. En plus des contraintes
résiduelles, la déformation plastique [42, 142, 104] ou la rugosité de surface [139] ont aussi
été analysées.

Néanmoins, concernant le grenaillage ultrasonore, les impacts forment un large panel de
vitesses et d'angles [148]. Ainsi, la simulation du procédé dans son ensemble est nécessaire
pour accéder à la distribution des impacts sur le matériau. Plusieurs travaux ont déjà été
réalisés a�n d'accéder à la quantité d'impacts, leur position, leur vitesse et leur angle
d'incidence [159, 16]. A notre connaissance, dans le cas du grenaillage ultrasonore, aucune
étude numérique n'a pu relier ce panel d'impacts à son e�et sur le matériau traité.

Dans ce chapitre, nous présenterons une modélisation du procédé par éléments discrets
ainsi que des simulations mono-impact par éléments �nis. Le but de ce chapitre est d'ac-
céder au chargement type (panel d'impacts) appliqué à la surface du matériau dans les
di�érentes conditions de grenaillage. L'e�et de ce chargement sur le matériau sera ensuite
analysé en termes de contraintes résiduelles et d'état de surface.
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3.1 Simulation du procédé par éléments discrets (DEM)

Les simulations par éléments discrets découlent de la modélisation des matériaux gra-
nulaires. Le système étudié est alors représenté comme un ensemble de grains, le plus
souvent considérés comme indéformables, caractérisés par leur forme, leur agencement
et leurs interactions de contact. Une explication succincte de la méthode DEM-NSCD
(Discrete Element Method - Non Smooth Contact Dynamics) adaptée à nos simulations
est fournie en annexe B. Celle-ci est principalement tirée des quatre références suivantes
[94, 152, 174, 173]. Dans cette section, seule la description du modèle de grenaillage ul-
trasonore sera présentée.

Le grenaillage ultrasonore a été simulé par éléments discrets à l'aide de la plateforme
LMGC90 [128]. Le mouvement des billes, soumises aux di�érentes interactions de contact,
a été résolu par la méthode NSCD [94, 174].

Figure 3.1 � Modèle du grenaillage ultrasonore par LMGC90. a) con�guration initiale
et b) après une seconde de grenaillage.

La géométrie du modèle reprend exactement celle de l'étude expérimentale (voir �gure
3.1). L'ensemble des éléments : chambre, échantillon, sonotrode et billes, ont été supposés
parfaitement rigides. L'enceinte est un cylindre de 50 mm de diamètre et 30 mm de haut.
La sonotrode est disposée à la base de la chambre, l'échantillon à son sommet. Les billes,
chacune représentée par une sphère de diamètre D = 2 mm, ont une masse volumique de
6060 kg ·m−3. Expérimentalement, le diamètre des billes varie de 1.8 à 2 mm. Une étude
de sensibilité, disponible en annexe C, a été e�ectuée a�n de montrer que les résultats ne
varient pas signi�cativement entre des billes de 1.8 et de 2 mm de diamètre.

Quatre quantités de billes ont été utilisées : 78, 156, 312 et 614 qui recouvrent res-
pectivement 12.5%, 25%, 50% et 100% de la surface de la sonotrode. La sonotrode a un
mouvement vertical sinusoïdal de fréquence 20 kHz et d'amplitude 40 µm.

Les contacts ont été modélisés avec un coe�cient de frottement de coulomb µ = 0.25
et un coe�cient de restitution CoR = 0.8 (respectivement 1) pour le contact bille/paroi
(respectivement bille/bille). Ce dernier caractérise la perte de la vitesse relative due au
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contact. Les valeurs choisies sont extraites d'une précédente étude e�ectuée par Nouguier-
Lehon et al. [159] avec une con�guration (matériaux, dimension de la chambre, etc.)
similaire à l'étude présentée. Par ailleurs, une étude de sensibilité, disponible en annexe
C, a permis de conforter ce choix. Le pas d'intégration a été �xé à 1.25 10−6 s pour simuler
une durée totale d'une seconde de grenaillage. La position, la vitesse et l'angle de chaque
impact sur l'échantillon ont été extraits de chacune des simulations.

3.2 Simulation d'un impact par éléments �nis (FEM)

Les simulations par éléments �nis ont été réalisées avec le logiciel Abaqus V6.13, module
explicit [1] a�n d'étudier l'e�et d'un impact caractéristique du grenaillage ultrasonore sur
le matériau en termes de forme d'empreinte et de contraintes résiduelles de compression.
Le modèle présenté par la suite, est dit de référence. Il a été construit à partir de l'étude de
Nouguier-Lehon et al. [159] concernant des impacts de caractéristiques similaires (vitesse
d'impact et diamètre de bille).

Par ailleurs, a�n de valider les choix de modélisation, l'e�et des conditions aux limites,
du ra�nement du maillage et de la profondeur de l'échantillon ont été étudiés (voir annexe
D). Le modèle de référence a ensuite été testé avec deux situations d'impact trouvées dans
la littérature :

� Un impact de forte énergie extrait des simulations de Hong et al. [90, 91],
� Un impact de faible énergie tiré des travaux de Zhang et al. [245, 244].

Les détails de ces comparaisons �gurent en annexe D.

3.2.1 Géométrie du modèle et conditions aux limites

Une bille de 2 mm de diamètre est posée, en contact, au centre de la surface de l'échan-
tillon représenté par un parallélépipède de 6 mm de côté par 1.5 mm d'épaisseur. La �gure
3.2.a présente la géométrie générale du modèle. La base de l'échantillon est bloquée selon
z. Deux axes de la base passant par son centre sont utilisés pour bloquer le déplacement de
l'échantillon selon x et y (voir �gure 3.2.b). Des conditions de bords libres sont appliquées
aux côtés de l'échantillon.

Figure 3.2 � a) Géométrie du modèle b) Conditions aux limites.
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3.2.2 Loi de comportement de l'échantillon

La loi de comportement de l'échantillon correspond à celle de l'INCONEL690. Les
paramètres utilisés sont extraits des essais de traction décrits dans la partie expérimentale
(section 2.2.1). Ainsi, la densité est �xée à 8250 kg/m3, le module d'Young à 210 GPa, le
coe�cient de Poisson à 0.3 et la limite d'élasticité à 350 MPa. L'écrouissage est considéré
comme isotrope et est modélisé par une courbe a�ne par morceaux telle qu'à 20% de
déformation plastique cumulée, la limite d'élasticité atteint 600 MPa puis 700 MPa pour
40% de déformation plastique.

3.2.3 Maillage de l'échantillon

L'échantillon est maillé avec 486 000 éléments linéaires C3D8, disponible sous Abaqus
[1]. Il est composé de 8 n÷uds et de 8 points d'intégration. Le maillage est ra�né sous
la zone d'impact. Les plus petits éléments, situés au niveau de l'impact, font 10 µm de
côté sur 5 µm de profondeur, tandis que les plus gros, situés aux bords de l'échantillon
atteignent 200 µm de côté sur 100 µm de profondeur.

3.2.4 Bille, conditions initiales d'impact et gestion du contact

La bille est une sphère parfaitement rigide de 2 mm de diamètre dé�nie par une sur-
face analytique. Sa masse est �xée à 25 mg et son moment d'inertie à 0.01 mg ·mm2.
Ces valeurs correspondent à une bille en oxyde de zirconium avec une masse volumique
homogène de 6060 kg/m3.

Les conditions d'impact sont dé�nies par la vitesse initiale de la bille caractérisée par sa
norme V et son angle α mesuré à partir de la normale à la surface de l'échantillon (�gure
3.3).

Figure 3.3 � Conditions initiales d'impact.

La loi de contact choisie entre la bille et la surface correspond au problème de Signorini-
Coulomb. Un coe�cient de frottement µ de 0.25 a été choisi. Le contact est résolu numé-
riquement par une méthode de pénalité [1].
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3.2.5 Méthode de résolution

Le modèle éléments �nis utilise le cadre des grandes déformations. Le module Nlgeom
d'Abaqus/Explicit est donc utilisé pour résoudre le problème. L'incrément de temps est
�xé automatiquement par Abaqus en considérant la durée la plus courte prise par l'onde
de déformation pour traverser un élément. Il vaut environ 10−3 µs.

La durée totale simulée est de 14 µs a�n de s'assurer que la bille est décollée de la
surface quelles que soient les conditions initiales d'impact. Cet instant est alors considéré
comme l'état �nal tF de la simulation.

3.2.6 Variables analysées

Ce modèle servira à quanti�er l'e�et des conditions initiales d'impact (V , α) sur les
contraintes résiduelles et la forme de l'empreinte. Pour chaque simulation, trois données
ont donc été extraites des simulations (voir �gure 3.4) à l'instant tF :

� la profondeur �nale hF de l'empreinte,
� la valeur σM du maximum de compression de la composante σXX de la contrainte,
� la profondeur δ, à laquelle σM est atteinte, mesurée sur l'échantillon non-déformé.

Figure 3.4 � Données extraites des simulations mono-impact par éléments �nis.

3.3 Résultats

3.3.1 Analyse des panels d'impacts

La simulation du procédé par la DEM a permis de calculer le nombre d'impacts reçus
par l'échantillon pendant le grenaillage ainsi que la moyenne de leur vitesse et angle (�gure
3.5).

Le nombre d'impacts augmente linéairement avec la quantité de billes utilisées (R2 >
0.99). Il passe de 4.6 par mm2 pour 78 billes à 20.7 par mm2 pour 624 billes. Cette
hausse s'accompagne d'une décroissance exponentielle (R2 > 0.99) de la vitesse moyenne
d'impacts de 7.6 m · s−1 à 2.6 m · s−1. De plus, l'angle moyen d'impacts augmente avec la
quantité de billes pour converger vers une valeur proche de 45◦.

Page 64/158



Figure 3.5 � a) Nombre d'impacts par mm2, b) vitesse moyenne et c) angle moyen
d'impacts durant le procédé en fonction de la quantité de billes utilisées.

Évolution de la distribution des vitesses d'impacts

La �gure 3.6 présente la distribution des vitesses d'impacts pour chacune des con�gu-
rations de grenaillage en prenant une taille d'intervalle de 2 m · s−1. Le nombre d'impacts
au-dessus de 20 m · s−1 apparaît comme négligeable quelle que soit la quantité de billes
choisie. Les vitesses les plus fréquentes sont entre 4 et 6 m · s−1 pour 78 et 156 billes, entre
2 et 4 m · s−1 pour 312 billes et entre 0 et 2 m · s−1 pour 624 billes.

Le nombre d'impacts varie fortement entre les quatre con�gurations. La seule distri-
bution des vitesses d'impacts n'est donc pas su�sante pour évaluer la charge reçue par
le matériau. C'est pourquoi, la quantité d'impacts de fortes et de faibles vitesses a été
calculée pour chaque con�guration. A la vue des vitesses moyennes obtenues pour les
4 con�gurations, les impacts ayant une vitesse supérieure à 6 m · s−1 seront considérés
comme rapides et ceux ayant une vitesse inférieure à 6 m · s−1 comme lents.
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Figure 3.6 � Distribution des vitesses d'impacts (en %).

La �gure 3.7 permet d'établir que l'augmentation du nombre d'impacts avec la quantité
de billes utilisées est principalement due à la forte hausse du nombre d'impacts lents
(V ≤ 6 m · s−1). En comparaison, le nombre d'impacts rapides varie peu et atteint son
maximum pour la con�guration contenant 156 billes.

Figure 3.7 � Nombre d'impacts par mm2 pour les fortes et faibles vitesses.

Évolution des distributions des angles d'impacts

La distribution des angles d'impacts pour chacune des con�gurations est présentée sur
la �gure 3.8 en prenant une taille d'intervalle de 10 degrés. Les angles les plus fréquents
sont entre 0 et 10 degrés pour 78 billes, entre 10 et 20 degrés pour 156 billes, entre 30 et
40 degrés pour 312 billes et entre 40 et 50 degrés pour 624 billes. En augmentant la quan-
tité de billes, la distribution des angles d'impacts semble converger vers une distribution
gaussienne centrée autour de 45 degrés.
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Figure 3.8 � Distribution des angles d'impacts (en %).

Analyse corrélée des vitesses et angles d'impacts

Les impacts ont été divisés en deux catégories en fonction de leur angle d'incidence.
Les impacts quasi-normaux sont dé�nis comme ceux ayant un angle compris entre 0 et
20 degrés et les impacts en biais comme ceux avec un angle strictement supérieur à 20
degrés. La vitesse moyenne de ces deux catégories d'impacts a été calculée pour les quatre
con�gurations de grenaillage (cf �gure 3.9). Quelle que soit la quantité de billes utilisée,
les impacts quasi-normaux ont toujours une vitesse supérieure aux impacts en biais. Le
rapport est de 50% pour les con�gurations avec 78, 156 et 312 billes et de 30% pour la
con�guration avec 624 billes.

Figure 3.9 � Vitesse moyenne des impacts quasi-normaux et des impacts en biais en
fonction de la quantité de billes utilisées.
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A�n d'identi�er un impact caractéristique de chaque con�guration de grenaillage, les
angles d'impact (de 0 à 90 degrés) ont été découpés en 9 intervalles de 10 degrés et les
vitesses d'impacts (de 0 à 20 m · s−1) en 10 intervalles de 2 m · s−1. Pour chaque con�gura-
tion, les impacts sont donc répartis dans 90 paires d'intervalles. L'impact caractéristique
de chaque con�guration est alors dé�ni comme l'impact au centre de la paire d'intervalle
contenant le plus d'occurrence.

En augmentant le nombre de billes, l'impact caractéristique passe d'un impact quasi-
normal de forte vitesse à un impact en biais de faible vitesse (voir le tableau 3.1).

Nombre de billes
Impact caractéristique

Vitesse Angle Fréquence
78 billes 11 m · s−1 5◦ 6.07%
156 billes 9 m · s−1 15◦ 3.82%
312 billes 3 m · s−1 45◦ 6.22%
624 billes 1 m · s−1 55◦ 7.37%

Table 3.1 � Impact type le plus fréquent suivant le nombre de billes utilisées.

3.3.2 E�et d'un impact sur l'échantillon

A�n de couvrir l'ensemble des panels d'impacts, 100 simulations FEM mono-impact
ont été réalisées couvrant 10 vitesses d'impact allant de 1 à 19 m · s−1 par pas de 2 m · s−1

et 10 angles dont l'impact normal et 9 angles de 5 à 85 degrés par pas de 10 degrés.

La �gure 3.10 présente la profondeur d'empreinte hF , la contrainte maximale de com-
pression σM et la distance à la surface δ en fonction de la vitesse d'impact V pour di�érents
angles d'impact α. Par souci de lisibilité, seule une partie des angles d'impact a été a�chée.
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Figure 3.10 � a) Profondeur d'impact hF b) Maximum des contraintes résiduelles de
compression σM et c) sa distance à la surface δ en fonction de la vitesse d'impact pour
di�érents angles d'impact α = M 0◦, H25◦, .45◦, J 55◦, ◦65◦, �75◦, �85◦.

Quel que soit l'angle d'impact α, la profondeur d'empreinte hF augmente linéairement
avec la vitesse V (R2 > 0.99). Cette profondeur est constante pour les angles d'impact
allant de 0 à 45◦ et diminue ensuite avec l'angle d'impact. Quel que soit l'angle d'impact, le
maximum de la contrainte de compression σM sature dès que la vitesse d'impact V dépasse
5 m · s−1. La valeur limite de σM diminue avec l'angle d'impact α. En�n, la distance à la
surface δ du maximum de compression augmente avec la vitesse d'impact et diminue avec
l'angle α.

3.3.3 Prédiction des e�ets du grenaillage sur le matériau

La �gure 3.11 donne une représentation schématique de l'analyse combinée DEM-FEM
utilisée pour prédire les e�ets du grenaillage sur le matériau.

Figure 3.11 � Schéma de principe de l'analyse numérique du procédé.
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Les distributions d'impacts (V , α) ont été obtenues par les simulations en éléments
discrets pour chaque con�guration de grenaillage. Ensuite, à l'aide des résultats obtenus
par les simulations mono-impact en éléments �nis, les valeurs de hF , σM et δ ont été
calculées par interpolation bilinéaire pour chaque impact. A�n d'inclure dans l'analyse les
impacts d'une vitesse inférieure à 1 m · s−1 ou d'un angle supérieur à 85◦, il a été considéré
que hF , σM et δ s'annulent dans le cas d'un impact de vitesse nulle (V = 0 m · s−1) ou
rasant (α = 90◦). De cette manière, les distributions de hF , σM et δ ont été calculées pour
chacune des quatre con�gurations de grenaillage.

Figure 3.12 � Moyenne de a) la profondeur d'empreinte hF b) du maximum de compres-
sion σM et c) de sa distance à la surface δ selon la quantité de billes utilisées.

Les valeurs moyennes de la profondeur d'empreinte hN , de la contrainte maximale de
compression σM et de sa distance à la surface δ ont ainsi pu être obtenues en fonction
du nombre de billes utilisées pour le grenaillage (�gure 3.12). Passer de 78 billes à 624
billes conduit à une diminution de 70% de la profondeur moyenne d'empreinte qui passe de
13.9 µm à 4.16 µm. Par ailleurs, l'analyse combinée a permis d'observer un e�et important
de la quantité de billes sur l'établissement des contraintes résiduelles. En e�et, si la valeur
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moyenne du maximum des contraintes de compression σM ne diminue que de 20%, passant
de 550 MPa à 445 MPa, la distance à la surface δ chute de près de 55%, de 125 µm à 55 µm.

Plus précisément, la �gure 3.13 montre la distribution de δ pour chaque con�guration
de grenaillage. Il apparait que le nombre d'impacts générant un maximum de compression
à une distance de la surface inférieure à 100 µm augmente très fortement avec la quantité
de billes utilisées.

Figure 3.13 � Nombre d'impacts par mm2 en fonction de la distance à la surface δ de la
contrainte maximale σM .

3.4 Comparaison expérience et simulation

A�n de valider l'étude numérique, celle-ci a été comparée avec l'étude expérimentale
(voir section 2.2.3). Seules les deux con�gurations de grenaillage utilisant 156 et 312 billes
ont donc été analysées. Deux grandeurs concernant l'état de surface ont été étudiées : le
nombre d'impacts et la profondeur des empreintes.

3.4.1 Nombre d'impacts par mm2

Expérimentalement, 527 (respectivement 913) empreintes ont été identi�ées sur une
surface rectangulaire de 25× 3 mm2 de l'échantillon grenaillé avec 156 (respectivement
312) billes pendant 1 s. Numériquement, 13 572 (respectivement 22 454) impacts ont
été calculés sur l'ensemble de la surface grenaillée avec 156 (respectivement 312) billes.
La �gure 3.14 compare le nombre d'empreintes par mm2 identi�é expérimentalement au
nombre d'impacts par mm2 calculé par DEM par chacune des deux con�gurations.

Une très bonne correspondance entre les résultats numériques et les données expérimen-
tales est observée avec une di�érence de 6% pour la con�guration contenant 156 billes et
de moins de 2% pour celle avec 312 billes. Le nombre d'impacts obtenu par les simulations
DEM sont donc en accord avec l'expérience.
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Figure 3.14 � Comparaison entre les résultats numériques et les données expérimentales
sur le nombre d'empreintes (ou impacts) par mm2 pour les con�gurations de grenaillage
contenant 156 et 312 billes.

3.4.2 Profondeur des empreintes

La profondeur d'empreinte a été dé�nie de la même manière dans l'étude numérique
et dans l'étude expérimentale. Il s'agit de la di�érence de hauteur entre le point le plus
profond de l'empreinte et le point le plus haut de son bourrelet. Grâce à la méthode
combinée DEM-FEM, une profondeur d'empreinte hF a été associée à chaque impact
obtenu par la simulation DEM.

Figure 3.15 � Comparaison entre les résultats numériques et les données expérimentales
sur la profondeur moyenne d'empreintes en µm pour les con�gurations de grenaillage
contenant 156 et 312 billes.
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La �gure 3.15 compare la profondeur moyenne des empreintes identi�ées expérimenta-
lement à celle obtenue par l'analyse combinée. La profondeur moyenne des empreintes est
surestimée par l'analyse combinée avec une di�érence de 12% pour la con�guration avec
156 billes et sous-estimée de moins de 4% pour la con�guration avec 312 billes.

Les distributions des profondeurs d'empreintes numériques et expérimentales ont aussi
été comparées pour les deux con�gurations (voir �gure 3.16). Celle-ci montre une bonne
adéquation entre les résultats numériques et ceux expérimentaux. Le doublement du
nombre de billes (156 à 312 billes) induit une forte augmentation du nombre d'empreintes
de profondeur inférieure à 10 µm, ce qui correspond selon l'étude numérique aux im-
pacts d'une vitesse inférieure à 5 m · s−1. Les simulations identi�ent la même profondeur
d'empreinte la plus fréquente (autour de 5 µm) que celle observée expérimentalement.

Figure 3.16 � Comparaison entre les résultats numériques et les données expérimentales
sur le nombre d'empreintes par mm2 en fonction de leur profondeur pour les con�gurations
de grenaillage contenant a) 156 et b) 312 billes.

3.5 Discussion

Le grenaillage ultrasonore est utilisé pour générer des contraintes résiduelles de com-
pression dans le matériau tout en gardant un bon état de surface. Il a déjà été observé
dans la partie expérimentale que la quantité de billes utilisées dans la chambre a�ecte
fortement le nombre d'empreintes relevées ainsi que leur profondeur moyenne.

L'étude numérique, basée sur une analyse combinant la simulation du procédé par
éléments discrets aux simulations mono-impact par éléments �nis, recoupe les résultats
expérimentaux aussi bien pour le nombre d'impacts que pour les profondeurs d'empreintes.
Ainsi, comme observé par Micoulaut [148] et Badreddine et al. [16], le nombre d'empreintes
généré par le procédé augmente avec la quantité de billes et la vitesse moyenne d'impacts
diminue. Par ailleurs, cette méthode a aussi permis de prédire les e�ets du nombre de
billes sur le niveau des contraintes résiduelles de compression.
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3.5.1 Estimation des contraintes résiduelles de compression

L'obtention des contraintes résiduelles de compression est un objectif important de ce
type de procédé, si ce n'est le principal. Plusieurs études concernant l'établissement et le
rôle de ces contraintes résiduelles sont disponibles dans la littérature (voir le tableau 3.2
extrait de la section 1.1.3). Des expériences sur de l'acier doux [236], de l'acier austénitique
316L [179] et des alliages à base nickel comme le C-2000 [164, 163] ou l'INCONEL600 [33]
estiment que le rapport entre le maximum de la contrainte résiduelle de compression dans
le matériau σM et sa limite d'élasticité Y e varie de 1.3 à 3.

Publication Échantillon
Limite élastique σM Rapport
Y e (MPa) (MPa) σM/Y e

Xing et al. [236] Acier doux 240 310 1.3
Ortiz et al [164, 163] Hastelloy C-2000 400 1000 à 1200 2.5 à 3
Roland et al. [179] Acier 316L 500 1000 2
Chaise et al. [33] Inconel 600 215 à 325 275 à 325 1.3 à 1.5

Table 3.2 � Mesures expérimentales du maximum de contrainte résiduelle pour di�érents
matériaux grenaillés.

Ce ratio dépend fortement des paramètres du procédé ainsi que du matériau utilisé
pour l'échantillon. Parmi ces études, celle de Chaise et al. [33] a été e�ectuée dans des
conditions relativement proches de ce qui a été présenté dans ce chapitre. Ces derniers
obtiennent un ratio σM/Y e de 1.3. Ainsi, celui obtenu par l'analyse combinée DEM-FEM
compris entre 1.25 et 1.55 suivant les con�gurations de grenaillage choisies est cohérent
avec la littérature.

La méthode présentée dans la section 3.3.3 suppose que les contraintes résiduelles sont
principalement dues au chargement mono-impact ce qui implique un taux de recouvrement
inférieur à 100%. Au contraire, le grenaillage ultrasonore est généralement réalisé avec des
taux de recouvrement supérieurs à 100%. Une même zone reçoit donc plusieurs impacts.
Cependant, Chaise et al. [33] montrent expérimentalement que le maximum de contraintes
résiduelles de compression n'augmente que de 20% lorsque le taux de recouvrement passe
de 100 à 200%. Des résultats similaires ont aussi été obtenus par Sanda et al [190].
Ces derniers ont constaté qu'entre 1 minute et 15 minutes de grenaillage, les contraintes
résiduelles de compression augmentent de moins de 10%. Numériquement, Zhang et al.
[244] estiment que le maximum de contraintes de compression n'augmente que de 10%
entre le premier et le neuvième impact e�ectué au même endroit. De plus, des études
portant sur le grenaillage conventionnel (ce qui implique des vitesses d'impacts bien plus
élevées, entre 50 et 100 m · s−1) constatent aussi que le taux de recouvrement n'a pas d'e�et
signi�catif sur le maximum de contraintes [110]. De même, des simulations e�ectuées par
Guagliano [77] montrent que sur un panel de 5 impacts, le maximum de contraintes dépend
principalement du premier impact. Finalement, il a été montré expérimentalement [241] et
numériquement [95] que l'augmentation du taux de recouvrement permet essentiellement
d'homogénéiser le champ de contraintes résiduelles de compression au sein de la surface
grenaillée.
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3.5.2 Prise en compte du comportement des matériaux

La nature des matériaux utilisés modi�e aussi bien la vitesse des billes dans la chambre
à travers le coe�cient de restitution que le niveau de contraintes résiduelles à travers la
loi de comportement mécanique de la pièce. Tatara et Moriwaki [212] ont établi que le
coe�cient de restitution dépendait des deux matériaux en contact. A l'aide d'une bille
en acier et pour un impact de 2 m · s−1, Wong et al [233] ont mesuré un coe�cient de
restitution de 0.65 sur un échantillon en acier et de 0.94 sur un échantillon en polymère
(Perspex). Par ailleurs, le coe�cient de restitution décroit avec la vitesse d'impact. Lifshitz
and Kolsky [126] ont montré qu'il décroit principalement entre 0.3 et 1 m · s−1 pour un
contact acier/acier. Dans le cas d'un impact acier/acier, Aryaei et al. [10] ont identi�é
la relation entre le coe�cient de restitution et la vitesse d'impact à l'aide d'une courbe
logarithmique. Les simulations du procédé montrent que plus de 80% des impacts ont une
vitesse comprise entre 2 et 12 m · s−1. Selon l'équation dé�nie par Aryaei et al. [10], le
coe�cient de restitution devrait varier de 0.65 pour un impact de 2 m · s−1 à 0.47 pour
un impact de 12 m · s−1. A contrario, la limite d'élasticité qui augmente avec la vitesse de
déformation [97] et l'écrouissage [230] du matériau avec la succession des impacts conduit
à une hausse du coe�cient de restitution.

Ainsi, par souci de simplicité, un coe�cient de restitution constant de 0.8 a été choisi
pour tous les impacts bille/paroi. Cette valeur, plus importante que celles mentionnées
ci-dessus, s'explique par la dureté des matériaux utilisés qui sont dans notre étude l'oxyde
de zirconium pour les billes et de l'acier trempé pour les parois de la chambre. Par ailleurs,
l'étude de sensibilité e�ectuée sur le coe�cient de restitution montre qu'une valeur de 0.6
donne des résultats plus éloignés des mesures expérimentales (voir annexe C). De plus, ce
choix a été justi�é par l'étude de Nouguier-Lehon et al. [159] qui dans une con�guration
similaire (dimension de la chambre et matériau utilisé) donne des résultats en accord avec
l'expérience, tant en terme de nombre d'impacts que de profondeurs d'empreintes.

D'autre part, les contraintes résiduelles générées par les impacts dépendent fortement
du matériau dont est fait l'échantillon. Les impacts étant connus pour induire de fortes
vitesses de déformation, une attention particulière doit être portée sur le comportement
viscoplastique du matériau. Diverses études ont caractérisé le comportement viscoplas-
tique des alliages à base nickel par des essais de traction [234] ou de compression [121].
Néanmoins, Johnson [97] a montré qu'il était possible d'estimer le régime de vitesse d'un
impact en fonction du paramètre adimensionné Γ :

Γ =
Ec

3YdR3
(3.1)

où Ec est l'énergie initiale de l'impact ; Yd la limite d'élasticité dynamique qui peut être
minorée par sa valeur en quasi-statique et R le rayon de la bille. Les vitesses d'impacts
étudiées ne dépassent pas 19 m · s−1. Cela correspond à un Γ autour de 10−3 ce qui implique
que l'impact peut être convenablement décrit par une indentation quasi-statique. Ainsi,
le comportement viscoplastique de l'échantillon peut être négligé.
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3.5.3 Lien entre les profondeurs d'empreintes et les vitesses d'im-
pacts

Les simulations mono-impact montrent que jusqu'à 19 m · s−1, la profondeur d'em-
preinte dépend linéairement de la vitesse d'impact, quel que soit l'angle choisi. Ce résultat
prolonge ce qui a été observé dans le cas des impacts normaux pour les faibles vitesses
par Nouguier-Lehon et al [159] et pour les fortes vitesses par Schi�ner et Helling [192].
De plus, la profondeur d'empreinte demeure constante pour tout angle d'impact compris
entre 0 et 45 degrés. Cela inclus plus de 60% des impacts générés par le procédé, quelle
que soit la quantité de billes utilisée. La distribution des profondeurs d'empreintes permet
donc d'obtenir une bonne approximation des vitesses d'impacts induit par le procédé. En
e�et, en doublant successivement la quantité de billes pour passer de 78 à 156 puis à 312
et 624, la vitesse moyenne des impacts diminue successivement de 19%, 27% puis 42%.
Cette diminution correspond approximativement à celle de la profondeur moyenne des
empreintes qui elle chute de 21%, 30% et 44%.

Synthèse

Cette étude numérique a permis d'estimer le panel d'impacts produit par le grenaillage
ultrasonore pour une con�guration donnée puis d'en évaluer quantitativement son e�et
sur le matériau en termes de modi�cation de surface et de contraintes résiduelles de
compression. Elle démontre que ces e�ets dépendent fortement de la quantité de billes
utilisées pendant le procédé.

Les résultats des simulations du procédé par éléments discrets montrent qu'augmenter
la quantité de billes induit un plus grand nombre d'impacts et une diminution de leur
vitesse moyenne. L'e�et des impacts sur le matériau a été étudié à l'aide de simulations
mono-impact e�ectuées par éléments �nis. La profondeur d'empreinte, le maximum des
contraintes résiduelles de compression et sa distance à la surface ont ainsi pu être détermi-
nés quelles que soient les conditions initiales d'impact calculées par les simulations DEM
du procédé. Cette analyse combinée montre, en accord avec l'étude expérimentale, que
la profondeur moyenne d'empreintes décroit avec l'augmentation de la quantité de billes
utilisées. Ce comportement est fortement corrélé à la diminution de la vitesse moyenne des
impacts. De plus, cette analyse a permis de calculer le niveau de contraintes résiduelles
en fonction du nombre de billes utilisées. Il est alors possible d'optimiser la quantité de
billes en fonction des caractéristiques souhaitées pour le champ de contraintes résiduelles.

Cette méthode d'analyse combinant la simulation du procédé avec des simulations
mono-impact apparaît comme un outil �able pour prédire le niveau de contraintes ré-
siduelles de compression généré par le grenaillage ultrasonore. Cependant, ce procédé est
aussi utilisé pour modi�er la microstructure du matériau pouvant même mener à une na-
nostructuration au niveau de la surface traitée. L'introduction d'une loi de comportement
de plasticité cristalline permettra de compléter la compréhension de ce phénomène en
analysant les changements de la microstructure induits par les di�érents impacts.
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Chapitre 4

Identi�cation d'une loi de comportement
de plasticité cristalline pour l'INCONEL690.

Préambule

L'étude expérimentale (chapitre 2) a permis de caractériser le comportement de l'INCO-
NEL690 à di�érentes échelles. En se basant sur les essais de traction, une loi de compor-
tement élasto-plastique avec écrouissage isotrope a été dé�nie. Celle-ci a été utilisée dans
un modèle numérique combinant des simulations par éléments discrets et par éléments
�nis a�n de caractériser l'e�et du grenaillage ultrasonore sur l'INCONEL690 (chapitre 3)

D'autre part, l'analyse EBSD (chapitre 2) a permis de mesurer la texture du matériau
mais aussi d'extraire diverses microstructures, dont une localisée sous un impact isolé. Or,
l'analyse des changements de microstructure durant le grenaillage nécessite l'utilisation
d'une loi de comportement prenant en compte la microstructure du matériau.

Une loi de comportement de plasticité cristalline a été développée par Kubin, Devincre
et Hoc [47, 49, 89, 117, 118]. Celle-ci, intégrée dans une subroutine Abaqus nommée
ANAIS [89], permet de simuler le comportement des matériaux CFC déformés à froid.
Cette loi de comportement de plasticité cristalline fait appel à un certain nombre de
paramètres élastiques et plastiques qui doivent être adaptés à l'INCONEL690.

Ainsi, ce chapitre a deux objectifs. Le premier est d'identi�er les paramètres de la loi de
plasticité cristalline spéci�ques à l'INCONEL690. Pour cela, l'étude numérique se basera
sur les résultats macroscopiques expérimentaux de contraintes/déformation obtenus sur les
essais de traction (chapitre 2). Le second objectif est de s'assurer qu'avec ces paramètres,
la loi de plasticité est aussi capable de reproduire le comportement du matériau à l'échelle
microscopique ainsi que les modi�cations de microstructure induites par un impact normal
observé suite au grenaillage ultrasonore.

4.1 Loi de comportement de plasticité cristalline

La loi de comportement utilisée par la suite est issue des travaux de Kubin, Devincre et
Hoc [47, 49, 89, 117, 118] sur la déformation à froid des cristaux CFC. Elle est basée sur
la densité de dislocations par système de glissement et la plupart des paramètres utilisés
a pu être identi�ée par dynamique des dislocations.
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4.1.1 Rappel des principales relations

Pour rappel, la déformation plastique du matériau provient du glissement des disloca-
tions dans les di�érents systèmes. La cission critique des di�érents systèmes est exprimée
à l'aide de l'équation de Taylor généralisée [214, 66] :

τ sc = τ0 + µb

√√√√ 12∑
u=1

asuρu (4.1)

Où τ0 est la cission critique liée à la microstructure polycristalline, µ est le module
de cisaillement du matériau, b est la norme du vecteur de Burger et les composantes
asu sont les coe�cients d'interaction entre les systèmes de glissement (s) et (u). Dans
le cas des cristaux CFC déformés à froid, les asu ne peuvent prendre que six valeurs
distinctes correspondant aux di�érentes interactions. Par ailleurs, l'évolution de la densité
de dislocations de chaque système s'écrit en fonction du taux de quantité de glissement
du système [114] :

dρs

dγs
=

1

b

(
1

Λs
− ycρs

)
(4.2)

Où Λs est le libre parcours moyen des dislocations dans le système (s) et yc un para-
mètre proportionnel à la distance critique d'annihilation qui traduit l'e�et de restauration
dynamique. L'expression du libre parcours moyen (équation 4.3) est décrite en détail dans
les travaux de Kubin et al. [117] :

1

Λs
=

√a′0ρ
s

KI

+

∑
j=copla(s)

√
acopla1 ρj

Kcopla

+
1

Lif

 (4.3)

où KI et Kcopla sont pris comme constants. Lif est l'apport des systèmes de glissement
dont les dislocations peuvent former des jonctions avec celles du système i. Ce terme
dépend de la densité de dislocations forêt au système i et du nombre de systèmes activés.
En�n la loi d'écoulement viscoplastique d'un système de glissement (s) est estimée par
une loi puissance découlant de la loi d'Orowan [162] :{

Si |τ s| ≥ τ sc alors γ̇s = γ̇s0
τs

τsc

∣∣∣ τsτsc ∣∣∣n−1

Sinon γ̇s = 0
(4.4)

où γ̇s0 et n sont des constantes �xées respectivement à 10−3 s−1 et 100 [47].

4.1.2 Paramètres matériaux

Du point de vue élastique, la loi est basée sur un comportement linéaire cubique et
nécessite donc de �xer les trois paramètres C11, C12 et C44. A cela s'ajoute la norme
du vecteur de Burger b et le module de cisaillement µ. Ces paramètres ont été �xés
conformément à la littérature [120] et �gurent dans le tableau 4.1.
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Matériau C11 C12 C44 b µ
INCONEL690 224 GPa 150 GPa 120 GPa 0.2556 nm 64 GPa

Table 4.1 � Valeurs de paramètres élastiques utilisés pour l'INCONEL690.

Concernant l'aspect plastique, les coe�cients d'interaction et ceux du libre parcours
moyen ont pu être identi�és, de manière unique pour tout CFC, par dynamique des
dislocations [47] pour une densité de dislocations ρ = 1012 m−2 (voir tableau 4.2).

a′0 acopla1 acoli1 aortho1 a2 a3 KI Kcopla

0.1 0.12 0.6 0.07 0.12 0.12 180 180

Table 4.2 � Valeurs des paramètres plastiques identi�és par dynamique des dislocations.

Les seuls paramètres non �xés de la loi de comportement sont donc le terme de restau-
ration dynamique yc, la densité initiale de dislocation et la cission critique τ0. Le terme de
restauration yc a été �xé à 3 nm, conformément à la littérature [218]. La densité initiale
de dislocation a été estimée à 5 · 1011 m−2 par système, ce qui est conforme à un CFC
polycristallin recuit tel que l'INCONEL690 utilisé par la suite [68]. La cission critique
τ0 a été évaluée en considérant que l'INCONEL690 possède une texture isotrope et une
limite d'élasticité de 350 MPa. Du fait de la texture isotrope du matériau, la cission cri-
tique initiale peut être estimée à environ un tiers de la limite d'élasticité [12]. Pour tenir
compte de la densité initiale de dislocation, τ0 a donc été �xée à 110 MPa.

4.2 Comportement macroscopique

A�n de véri�er que les paramètres de la loi de plasticité cristalline �xés dans la section
4.1 permettent de reproduire correctement le comportement macroscopique du matériau,
une simulation d'essai de traction a été e�ectuée sur un agrégat polycristallin représentant
l'INCONEL690. Les résultats ont ensuite été comparés à l'étude expérimentale.

4.2.1 Modèle éléments �nis

L'essai de traction d'un agrégat polycristallin 3D a été simulé sous Abaqus/Implicite
avec la subroutine ANAIS et utilise le cadre des grandes déformations. La géométrie
de l'éprouvette a été simpli�ée en un cube de 320 µm de côté composé de 4096 grains
cubiques de 20 µm de côté (voir �gure 4.1). Le maillage a été choisi après une étude de
convergence (voir annexe E). Il est composé de 110 592 éléments octaédriques linéaires
(nommés C3D8R sous Abaqus) de forme cubique, ce qui représente 27 éléments par grain.
La traction est simulée en bloquant l'ensemble des n÷uds de la face Y = 0 de l'éprouvette
dans le sens de la sollicitation (direction Y ) et en imposant à ceux de la face opposée
(Y = 320 µm) une vitesse de déplacement constante selon Y a�n de fournir une vitesse
de déformation initiale de 10−4 s−1. En�n, sur ces deux faces (Y = 0 et Y = 320 µm),
les deux axes passant par leur centre (en pointillé sur la �gure 4.1) sont utilisés pour
bloquer le déplacement de l'échantillon selon X et Z. Des conditions de bords libres sont
appliquées aux 4 autres faces du cube.
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Figure 4.1 � Modèle éléments �nis utilisé pour la simulation d'essai de traction sur un
agrégat polycristallin 3D. Les grains sont colorés de manière arbitraire.

Chaque grain est dé�ni à l'aide de son orientation par rapport au repère de l'échan-
tillon. Celle-ci est choisie de manière à reproduire la texture de référence dé�nie dans
le chapitre expérimental (voir �gure 4.2). Les directions RD, TD et ND correspondent
respectivement à la direction de laminage, à la direction transverse au sens de laminage
dans le plan de la plaque et à la direction normale à la surface de la plaque.

Figure 4.2 � Figures de pôles à l'état initial.

La traction est simulée jusqu'à 40% de déformation. La contrainte et la déformation
sont calculées de la même manière que dans l'étude expérimentale (section 2.1.2) à partir
de la force et du déplacement obtenus sur la face mobile.

4.2.2 Courbes de traction : comparaison avec l'expérience

La �gure 4.3 présente les courbes de contrainte/déformation issues des simulations de
traction sur l'agrégat polycristallin en vis-à-vis de celles obtenues expérimentalement.
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Figure 4.3 � Courbes de contrainte/déformation pour les essais de traction dans les trois
directions RD, TD et ND : a) simulations numériques et b) étude expérimentale.

Numériquement, les courbes de traction obtenues pour les trois sens de sollicitation
RD, TD et ND sont identiques. De plus, elles sont très proches de celles issues de l'étude
expérimentale à l'exception du phénomène de localisation qui intervient plus tôt pour
les courbes numériques. Du point de vue élastique, le module d'Young obtenu vaut en
moyenne 206 GPa pour les 3 directions. Dans le domaine plastique, l'écart entre la courbe
numérique et la courbe expérimentale, calculé entre 3% et 30% de déformation, est tou-
jours inférieur à 10 MPa, quelle que soit la direction de traction choisie (RD, TD et
ND).

La loi de plasticité cristalline utilisée avec les paramètres choisis pour l'INCONEL690
permet donc de reproduire correctement les essais de traction. Néanmoins, le grenaillage
ultrasonore induit essentiellement de la compression. Dans cette optique, des simulations
d'essai de compression ont été réalisées.

4.2.3 Courbes de compression : comparaison avec la traction

Les essais de compression ont été réalisés avec le même modèle que celui utilisé pour
la traction. Seul le sens de la sollicitation a été modi�é. Les courbes numériques de com-
pression sont présentées �gure 4.4.a en vis-à-vis de celles de traction (�gure 4.4.b). Le
comportement en compression décrit par la loi de plasticité cristalline est très proche de
celui obtenu en traction, exception faite du phénomène de localisation.

Du point de vue élastique, le module d'Young obtenu n'est pas a�ecté par le sens de
sollicitation (traction ou compression), quelle que soit la direction choisie. Dans le domaine
plastique, l'écart entre la courbe de compression et celle de traction, calculé entre 3%
et 30% de déformation, est toujours inférieur à 15 MPa quelle que soit la direction de
sollicitation choisie.

La loi de comportement de plasticité donne une courbe contrainte/déformation simi-
laire en traction et en compression. Ce comportement est en accord avec ce qui est observé
expérimentalement par Blaizot et al. [30] sur l'INCONEL690. Les paramètres choisis pour
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Figure 4.4 � Courbes numériques de contrainte/déformation dans les trois directions
RD, TD et ND : essais de a) compression et b) de traction.

la loi de comportement de plasticité cristalline permettent donc de décrire le comporte-
ment macroscopique de l'INCONEL690. Il reste à véri�er qu'ils permettent de décrire
l'évolution de la microstructure. A cette échelle, l'évolution de la texture suite aux essais
de traction ou compression fournit un premier élément de réponse.

4.2.4 Évolution de la texture en traction et compression

La texture du matériau a été calculée pour les essais de traction et de compression selon
l'axe ND (�gure 4.5).

Figure 4.5 � Figures de pôles après 30% de déformation a) en traction et b) en compres-
sion.
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A�n de s'a�ranchir du phénomène de localisation, les textures présentées sont obtenues
après 30% de déformation. En traction et en compression, la simulation donne une texture
de type �bre, conformément à ce qui est observé expérimentalement dans le cas de la
sollicitation uni-axiale d'un CFC [31].

A travers les �gures de pôles inverses (�gure 4.6) tracées après 30% de déformation, il
apparaît clairement que l'axe de traction ND se concentre autour de l'axe 111 et de l'axe
001. A contrario, suite à la compression, l'axe ND est principalement orienté autour de
l'axe 011.

Figure 4.6 � Figures de pôles inverses selon l'axe de sollicitation ND après 30% de
déformation pour un essai de a) traction et b) compression.

L'évolution de la texture est en accord avec les résultats trouvés dans la littérature [31]
ce qui traduit une bonne description de la rotation globale des grains pendant l'essai.
Néanmoins, pour prédire les e�ets locaux dans le matériau, il est nécessaire d'analyser le
comportement des grains pris indépendamment les uns des autres.

4.3 Comportement monocristallin

Cette section s'intéresse au comportement de monocristaux a�n de véri�er si, locale-
ment, le comportement du grain est bien décrit. Divers essais de traction et de compression
sur des monocristaux d'INCONEL690 ont ainsi été simulés. Le comportement en termes
de cission/cisaillement des monocristaux ayant déjà été étudié en détail par Devincre et
al. [47], cette section se concentre uniquement sur la rotation du monocristal lors de la
sollicitation en fonction de son orientation initiale.

4.3.1 Modèle éléments �nis

Les essais de traction et compression d'un monocristal ont également été simulés sous
Abaqus/Implicite avec la subroutine ANAIS. La forme de l'éprouvette est identique à
celle utilisée par Devincre et al. [47] (voir �gure 4.7) et permet de minimiser les e�ets de
bords. L'éprouvette d'une longueur totale de 26.5 mm, est orientée selon l'axe Y choisi
comme direction de sollicitation. Le maillage est composé de 500 éléments C3D8R de
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forme cubique disposés en une seule couche dans l'épaisseur de l'éprouvette. La zone utile
au centre de l'éprouvette mesure 7 mm de long selon Y pour 3 mm de large selon X et
0.5 mm d'épaisseur selon Z. Elle contient 6× 14 = 84 éléments.

Figure 4.7 � Modèle élément �nis utilisé pour les simulations d'un essai uni-axial sur un
monocristal. La zone utile �gure en vert.

La loi de comportement utilisée est celle décrite dans la section 4.1. Néanmoins, puisqu'il
s'agit du comportement d'un monocristal, τ0 a été �xée à 1 MPa et la densité initiale de
dislocation a été réduite à 1 · 109 m−2 par système.

L'essai est simulé en bloquant l'ensemble des n÷uds d'un bord de l'éprouvette dans le
sens de la sollicitation (direction Y ) et en imposant une vitesse de déplacement constante
selon Y de 7 · 10−4 mms−1 à ceux de la face opposée. La zone utile subit ainsi une vitesse
de déformation initiale de 10−4 s−1. En�n, l'éprouvette est �xée latéralement de la manière
suivante : les n÷uds au centre des deux bords (Y = 0 mm et Y = 26.5 mm) de l'éprouvette
sont bloqués selon X et l'ensemble des n÷uds de la face Z = 0 mm est bloqué selon Z.
Des conditions de surface libre sont appliquées sur les autres faces de l'éprouvette.

L'essai est simulé jusqu'à ce que la zone utile atteigne une déformation de 6% a�n
de correspondre à ce qui a été e�ectué par Winther et al. [232]. 119 simulations ont été
e�ectuées a�n de tester le comportement en rotation du monocristal en fonction de son
orientation initiale par rapport à l'axe de sollicitation (voir �gure 4.8).

Figure 4.8 � a) Position initiale de l'axe de sollicitation dans le repère cristallographique
pour les 119 simulations et b) �gure de pôles inverse associée l'ensemble de ces positions.
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4.3.2 Rotation de l'axe de traction

La �gure 4.9 montre la rotation de l'axe de traction par rapport au repère cristallogra-
phique en fonction de l'orientation initiale. Tout comme dans l'étude de Winther et al.
[232] (section 1.3.3), le triangle standard peut être découpé en quatre régions couvrant
un comportement en rotation spéci�que de l'axe de traction.

Figure 4.9 � Triangle standard montrant l'évolution de l'orientation de l'axe de traction
dans le repère monocristallin au cours les di�érentes simulations. Le symbole · indique
l'orientation �nale.

4.3.3 Comparaison avec l'expérience

Le comportement observé pour les monocristaux d'INCONEL690 est similaire à celui
observé par Winther et al. [232] (section 1.3.3). Cependant, cette étude expérimentale a
été e�ectuée sur de l'aluminium pur alors que les résultats numériques ont été obtenus
avec les paramètres de l'INCONEL690. De nouvelles simulations de traction ont donc été
e�ectuées en prenant des paramètres adaptés à l'aluminium [88] (voir tableau 4.3).

Matériau C11 C12 C44 b µ yc
Aluminium 108.2 GPa 61.3 GPa 28.5 GPa 0.286 nm 26.3 GPa 5 nm

Table 4.3 � Paramètres utilisés pour la loi de comportement de l'aluminium.

La �gure 4.10 permet de comparer les résultats des simulations sur l'aluminium avec
ceux des expériences de Winther et al. [232]. Le comportement en rotation obtenu numé-
riquement est très proche des résultats expérimentaux.
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Figure 4.10 � Triangles standard montrant l'évolution de l'orientation de l'axe de traction
dans le repère monocristallin pendant les di�érents essais. Le symbole · indique l'orien-
tation �nale. a) Simulations numériques e�ectuées pour un monocristal d'aluminium, b)
étude expérimentale extraite des travaux de Winther et al. [232].

De manière plus quantitative, l'angle de rotation moyen de l'axe de traction a été calculé
dans chacune des quatre régions. Les résultats pour l'INCONEL690 et l'aluminium ainsi
que ceux obtenus expérimentalement par Winther et al. [232] sont regroupés dans le
tableau 4.4.

Région 1 Région 2 Région 3 Région 4 Global
Simulation, INCONEL690 2.7◦ 1.7◦ 2.7◦ 0.8◦ 2.3◦

Simulation, Aluminium 2.9◦ 1.8◦ 2.7◦ 1.0◦ 2.5◦

Expérience, Aluminium [232] 2.7◦ 1.7◦ 2.5◦ 1.5◦ 2.1◦

Table 4.4 � Angle de rotation moyen de l'axe de traction.

Quel que soit le matériau, l'angle moyen calculé dans chaque région est très proche de
celui obtenu par Winther et al. [232] (à l'exception de la région 4). Les régions 1 et 3 sont
celles donnant les angles de rotation les plus forts avec une valeur moyenne numérique
et expérimentale supérieure à 2.5◦. Concernant la rotation des grains, l'e�et du matériau
reste de faible ampleur, ce qui est conforme à la littérature [232, 160], même si une rotation
légèrement plus importante est obtenue pour l'aluminium.

Ainsi la loi de plasticité cristalline reproduit �dèlement le comportement en rotation de
monocristaux sous traction. Comme dans le cas macroscopique, le grenaillage sollicitant
le matériau essentiellement en compression, des simulations d'essais de compression ont
aussi été réalisées.
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4.3.4 Comparaison des essais de compression et de traction

Les essais de compression ont été réalisés avec le même modèle que celui décrit dans la
section 4.3.1, seul le sens de la sollicitation a été modi�é.

Figure 4.11 � Triangles standard montrant la rotation de l'axe de sollicitation dans
le repère monocristallin d'INCONEL690 pendant les essais de a) compression et de b)
traction. Le symbole · indique l'orientation �nale.

Le comportement en compression apparaît comme opposé à celui obtenu en traction
au sens où l'axe de sollicitation (�gure 4.11) s'oriente globalement vers l'axe cristallin 011
(Figure 4.11.a). De plus, l'angle moyen de rotation calculé pour l'ensemble des simulations
de traction (2.32◦) est très proche de celui calculé pour les simulations de compression
(2.45◦).

Par ailleurs, les �gures de pôles associées aux 119 simulations de traction ou de com-
pression (�gure 4.12) sont qualitativement très proches de celles observées après un essai
de traction/compression sur l'agrégat polycristallin 3D (�gure 4.6). En traction, la den-
sité d'orientation se concentre sur les axes 111 et 001 alors qu'en compression celle-ci est
focalisée sur l'axe 011.

Ainsi, statistiquement, les grains dans l'agrégat 3D en traction ou compression pos-
sèdent un comportement en rotation similaire aux monocristaux soumis à un essai uni-
axial. Ce comportement conforte l'hypothèse de Winther et al. [232] considérant l'e�et
des grains adjacents dans le polycristal à gros grain comme négligeable sur la rotation
moyenne de l'ensemble des grains. Cela justi�e aussi la comparaison entre les résultats de
simulations sur un monocristal avec ceux de son étude expérimentale.

4.4 E�et d'un impact sur la microstructure

La loi de comportement de plasticité cristalline décrit correctement le comportement
macroscopique de l'INCONEL690 en traction et en compression. Au niveau microscopique,
la loi a aussi permis de reproduire le comportement de monocristaux sous traction et
compression. L'objectif de cette section est donc de s'assurer que la loi permet de décrire
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Figure 4.12 � Les �gures de pôles inverses représentant les fonctions de densité d'orien-
tation �nale après a) compression et b) traction de l'ensemble des 119 simulations.

les e�ets locaux au sein d'un polycristal sous une sollicitation macroscopique. Puisque à
terme le but de l'étude est d'analyser le comportement de l'INCONEL690 sous grenaillage
ultrasonore, la sollicitation macroscopique choisie est un impact caractéristique de ce
procédé.

4.4.1 Sélection de la microstructure expérimentale

Une microstructure expérimentale a été extraite sous un impact induit par le grenaillage
ultrasonore (voir section 2.2.4). Une empreinte isolée a été sélectionnée sur la surface
grenaillée expérimentalement pendant une seconde avec 156 billes (voir �gure 4.13).

Figure 4.13 � Cartographie expérimentale de la surface d'INCONEL690 grenaillée avec
156 billes. et position de la microstructure expérimentale choisie.
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L'empreinte est relativement symétrique et mesure 20 µm de profondeur et 400 µm de
diamètre. Les simulations d'impact e�ectuées précédemment (section 3.3.2) ont permis
de relier la vitesse d'impact à la profondeur de l'empreinte (�gure 3.10). En supposant
l'empreinte parfaitement symétrique, les 20 µm de profondeur correspondent alors à un
impact normal de 11 m · s−1 [186]. A cette vitesse, la contrainte résiduelle induite par
l'impact atteint son maximum à 200 µm de profondeur. A�n de capter l'essentiel de
l'e�et de l'impact sur le matériau, les dimensions de la microstructure expérimentale ont
été �xées à 480 µm de long sur 450 µm de profondeur (�gure 4.14.a).

4.4.2 Construction de l'agrégat polycristallin 2D

A partir de la microstructure expérimentale obtenue par analyse EBSD (�gure 4.14.a),
un agrégat polycristallin 2D, nommé ci-après AP1, a été construit à l'aide d'une couche
d'éléments C3D8R de 2 µm de côté (�gure 4.14.b).

Figure 4.14 � a) Microstructure expérimentale et �gures de pôles inverses correspon-
dantes. b) Agrégat polycristallin numérique construit à partir de a).

En accord avec ce qui a été fait dans le chapitre 2, les grains ont été identi�és sur la
microstructure expérimentale en considérant un angle seuil pour les joints de grains de
15◦. Numériquement, les grains sont dé�nis par une unique orientation. Celle-ci a donc été
�xée pour chaque grain en moyennant l'ensemble des orientations mesurées à l'intérieur.
Par ailleurs, pour simuler correctement le comportement de chaque grain, celui-ci doit
être représenté par un nombre minimum d'éléments. Ainsi, tous les grains d'une surface
inférieure à 270 µm2 ont été supprimés. Les pixels appartenant aux grains supprimés
sont réa�ectés au grain le plus proche. Comme le montre la �gure 4.14, les modi�cations
apportées à la microstructure expérimentale pour obtenir l'agrégat AP1 ne modi�ent pas
la texture. A�n de simuler un impact de 11 m · s−1 sur l'agrégat, des conditions aux limites
autour de celui-ci ont été dé�nies.
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4.4.3 Conditions aux limites

Le modèle numérique d'impact (modèle éléments �nis avec calcul explicite) décrit dans
le chapitre précédent (section 3.2) a été utilisé pour simuler un impact normal de 11 m · s−1.
Les déplacements autour d'une zone d'intérêt, aux dimensions de la microstructure expé-
rimentale (en vert sur la �gure 4.15.a), ont été recueillis pendant la simulation d'impact.
Ces déplacements ont ensuite été appliqués comme conditions aux limites sur l'agrégat.

Figure 4.15 � a) Modèle explicite éléments �nis d'impact, la zone d'intérêt apparaît
en vert et le reste du modèle en gris. b) Modèle implicite de sollicitation de l'agrégat
polycristallin.

A�n de ne pas contraindre directement l'agrégat, celui-ci a été entouré d'une couche
d'éléments ayant une loi de comportement homogène, telle que décrite dans la section
3.2 (�gure 4.15.b). Comme dans les sections précédentes (4.2 et 4.3), la simulation a été
réalisée sous Abaqus/Implicite avec la subroutine ANAIS.

Par ailleurs, le modèle d'impact ainsi construit a été testé en conservant la loi de
comportement homogène sur tout l'agrégat. Cela a permis de véri�er que les résultats
obtenus sont bien identiques à ceux issus du modèle explicite d'impact décrit dans la
section 3.2. Les détails de cette analyse sont disponibles dans l'annexe F.

4.4.4 Désorientation spatiale : comparaison avec l'expérience

La désorientation spatiale a été caractérisée par le KAM, ce qui permet de quanti�er les
écarts d'orientation intra-granulaire. La �gure 4.16.a donne la cartographie KAM obtenue
sur l'agrégat polycristallin après la simulation d'un impact normal à 11 m · s−1. En surface,
le KAM atteint un maximum de 2.5◦ aux extrémités de l'empreinte. A 150 µm de profon-
deur dans l'axe de l'empreinte, le KAM atteint localement des valeurs allant jusqu'à 4◦. De
plus, la désorientation est d'autant plus forte à proximité des joints de grains. Les mêmes
tendances sont observées pour la cartographie KAM de la microstructure expérimentale
(Figure 4.16.b).
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Figure 4.16 � Cartographies KAM obtenue a) après la simulation d'un impact normal à
11 m · s−1 sur l'agrégat polycristallin. b) à partir de la microstructure expérimentale.

Plus quantitativement, le pro�l moyen du KAM en fonction de la profondeur issu de
la simulation a été superposé au pro�l moyen du KAM expérimental (Figure 4.17). Le
pro�l numérique et celui obtenu sur la microstructure expérimentale présentent la même
tendance. Au-delà de 300 µm de profondeur, la valeur des courbes stagne entre 0 et 0.1◦.
Les deux pro�ls (obtenus avec l'agrégat AP1 et avec la microstructure expérimentale)
présentent un pic d'une valeur d'environ 1.1◦ situé à 135 µm de profondeur.

Figure 4.17 � Pro�ls moyens du KAM dans l'axe de l'empreinte. A chaque profondeur,
un KAM moyen est calculé à partir des pixels ou points de gauss distants de moins de
100 µm de l'axe d'impact.

La simulation sur l'agrégat polycristallin AP1 permet donc de reproduire les e�ets
locaux dans le matériau, en ce qui concerne le KAM. A notre connaissance, aucune étude
numérique n'a obtenu de validation similaire concernant le comportement d'un agrégat
polycristallin sous impact.
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Néanmoins, la désorientation spatiale aux sein de grains déformés à déjà été observée
pour d'autres types de sollicitation, tels que des essais de traction [170, 181, 101], de
nanoindentation [225] ou de grenaillage ultrasonore [171]. Ces di�érents essais expérimen-
taux sont en accord avec les observations expérimentales et numériques présentées dans le
paragraphe précédent. Ainsi, la concentration du KAM à proximité des joints de grains a
été observée par Pokharel et al. [170] pour les gros grains d'un polycristal de cuivre sous
traction uni-axiale. Dans son étude sur un essai de traction sur une feuille d'acier poly-
cristallin, Rollett et al. [181] s'est intéressé à l'évolution moyenne du KAM en fonction de
la distance au joint de grain. Ils retrouvent statistiquement le résultat de Pokharel et al.
[170].

Cependant, le KAM ne permet pas de dé�nir si le réseau cristallin a plus tourné près du
joint de grain qu'en son centre. Or, le modèle numérique d'impact permet de calculer la
désorientation temporelle due à l'impact, c'est-à-dire, l'angle de rotation nécessaire pour
passer de l'orientation avant impact à l'orientation après impact.

4.4.5 Désorientation spatiale et désorientation temporelle

La désorientation temporelle (ci-après nommée uniquement désorientation) est repré-
sentée sur la �gure 4.18.a en vis-à-vis de la cartographie de KAM (4.18.b).

Figure 4.18 � Cartographies a) de désorientation b) et KAM après un impact de
11 m · s−1.

Les deux grains au bord de l'empreinte présentent une forte dispersion de désorientation.
En surface, la désorientation atteint 8◦. Cette valeur correspond à l'angle que la surface
au bord de l'empreinte forme avec l'axe X. Plus en profondeur, la désorientation dans
le grain s'annule. Néanmoins, le KAM dans ce grain reste peu élevé car il n'y a pas de
changement brutal d'orientation cristalline dans le grain.
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A�n de visualiser la répartition de la désorientation au sein de chaque grain, la �gure
4.19 présente la désorientation relative c'est-à-dire la di�érence entre la désorientation de
chaque pixel et la moyenne du grain. Dans le plupart des grains, les zones proches de la
sollicitation présentent une désorientation relative positive tandis que celle plus éloignée
ont une désorientation relative négative. Ainsi, suivant la zone étudiée dans le grain, la
rotation du réseau cristallin près du joint de grains est plus ou moins importante que la
rotation moyenne du grain.

Figure 4.19 � Cartographie de désorientation relative après un impact de 11 m · s−1.
A la désorientation de chaque pixel est soustraite la désorientation moyenne du grain
correspondant.

Dans tous les cas, des e�ets locaux sont observés proches des joints de grains. Or,
la loi de plasticité cristalline utilisée dans notre étude ne prévoit pas d'e�et spéci�que
des joints de grains sur le comportement du matériau. En e�et, les grains se distinguent
uniquement par une variation brutale d'orientation cristalline. A ce titre, aucune di�érence
n'est faite entre une macle et un joint de grains. Or diverses études [44, 74, 133, 153] ont
montré que la présence des joints de grains a�ecte le comportement plastique du cristal.
Ces études, basées sur l'empilement des dislocations aux joints de grains [88, 93, 21]
permettent entre autre d'introduire un e�et de taille des grains dans la loi de plasticité
cristalline [74, 133, 191].

Néanmoins, la taille des grains considérés dans la présente étude ont un diamètre supé-
rieur à 18 µm. De plus, le pro�l moyen de KAM obtenu par la simulation numérique sur
l'agrégat AP1 est proche de celui extrait de la microstructure expérimentale (�gure 4.17).
Ainsi, l'e�et des joints de grains sur le comportement plastique de l'agrégat polycristallin
semble pouvoir être négligé.

4.4.6 E�et de la microstructure et de la texture

L'agrégat AP1 était initialement très proche de la microstructure expérimentale et celle-
ci a été mesurée après l'impact. A�n d'étudier l'e�et de la texture et de la microstructure,
deux autres agrégats polycristallins 2D, nommés AP2 et AP3, ont donc été construits
(voir �gure 4.20).
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Figure 4.20 � Présentation des 3 agrégats polycristallins a) AP1 b) AP2 c) AP3.

L'agrégat AP2 a été construit à partir de l'agrégat AP1 en modi�ant l'orientation des
grains a�n de s'approcher de la texture de référence utilisée dans la section 4.2. L'agrégat
AP3 a été généré à partir de la microstructure expérimentale extraite d'un échantillon
d'INCONEL690 non-grenaillé décrite dans la section 2.2.1. L'e�et de la microstructure et
de la texture a été étudié en comparant les résultats des simulations d'impact sur les 3
agrégats polycristallins en termes de désorientation spatiale et de modi�cations des �gures
de pôles inverses.

Désorientation spatiale (KAM)

Les pro�ls moyens du KAM après impact ont été tracés pour les trois agrégats poly-
cristallins et comparés au pro�l expérimental (�gure 4.21).

L'écart avec la courbe expérimentale est évalué à 0.11◦ pour l'agrégat AP1, 0.13◦ pour
AP2 et 0.14◦ pour AP3. Ainsi les courbes numériques sont proches de la courbe expé-
rimentale. Les trois pro�ls présentent la même tendance avec un maximum d'intensité
situé à 135 µm de profondeur. De plus, bien que leur intensité di�ère, les deux pro�ls
correspondant aux agrégats AP1 et AP2 présentent de nombreux pics en commun. Les
pics du pro�l obtenu avec l'agrégat AP3 sont quant à eux placés à des endroits di�érents
de ceux obtenus avec AP1 et AP2. Or, le KAM étant d'autant plus important à proximité
des joints de grains, cette di�érence de nombre et de position des pics correspond à une
di�érence de microstructure au regard de la disposition des joints de grains.

Page 94/158



Figure 4.21 � Pro�ls moyens du KAM dans l'axe de l'empreinte. A chaque profondeur,
un KAM moyen est calculé à partir des pixels ou points de gauss distants de moins de
100 µm de l'axe d'impact.

Désorientation temporelle

La désorientation due à l'impact a été calculée pour les trois agrégats (�gure 4.22).

Figure 4.22 � Cartographies de désorientation après un impact de 11 m · s−1 sur l'agrégat
a) AP1, b) AP2 et c) AP3.

Les trois cartographies présentent les mêmes tendances avec une forte désorientation
(environ 8◦) en surface aux bords de l'empreinte ainsi qu'une désorientation importante
(jusqu'à 5◦) dans l'axe de l'empreinte à 150 µm de profondeur. Le changement de texture
(passage AP1 à AP2) modi�e localement la désorientation. Des grains fortement déso-
rientés dans l'agrégat AP1, le sont très faiblement dans l'agrégat AP2 et le contraire est
aussi observé. Par ailleurs, la cartographie obtenue avec l'agrégat AP3 montre une forte
dispersion de désorientation sur des gros grains.
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4.4.7 Changement de la texture après l'impact

L'évolution de la texture suite à l'impact a été étudiée à travers les �gures de pôles
inverses. Seules les �gures de pôles les plus a�ectées, à savoir selon l'axe ND (direction de
l'impact), ont été tracées avant et après impact (�gure 4.23).

Figure 4.23 � Figures de pôles inverses selon l'axe ND tracées pour les trois agrégats
polycristallins a) avant et b) après un impact normal de 11 m · s−1.

La texture de l'agrégat est très peu a�ectée par l'impact. La �gure de pôles la plus
a�ectée est celle de l'agrégat AP1 avec une augmentation de la densité d'orientation de
12% autour de l'axe cristallographie 011 et de 10% autour de l'axe 122.

Pour conclure, la loi de comportement permet de calculer les e�ets locaux dus à un
impact tels que la désorientation et le KAM. Localement, les niveaux de désorientation
dépendent de la texture et de la microstructure de l'agrégat. Cependant, le pro�l moyen
du KAM conserve une même tendance quel que soit l'agrégat choisi. En�n, à l'échelle de
l'agrégat, les modi�cations de la texture dues à un impact normal de 11 m · s−1 demeurent
très faibles.

Synthèse

Cette étude a permis de véri�er que les paramètres de plasticité cristalline identi�és pour
décrire le comportement macroscopique de l'INCONEL690 permettent aussi de simuler
le comportement du matériau à d'autres échelles comme le comportement en rotation de
monocristaux sous sollicitation uni-axiale, ainsi que le KAM et la désorientation générés
par un impact. A chaque étape, une bonne adéquation a été observée avec les données
expérimentales disponibles (chapitre 2) ainsi que celles rapportées dans la littérature [30,
31, 232, 160, 170].
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Les simulations de compression de monocristaux montrent un alignement de l'axe cris-
tallin 011 avec l'axe macroscopique de sollicitation alors qu'en traction, c'est l'axe cristallin
111 et 001 qui se dirige vers l'axe de tension. Un comportement similaire est observé dans
les essais de traction/compression macroscopiques ce qui conduit à une texture de type
�bre [31]. En�n, la simulation d'un impact sur divers agrégats polycristallins a permis de
reproduire un KAM similaire à celui observé expérimentalement. Ce KAM se concentre
surtout autour des joints de grains et des macles. En termes de désorientation et de
KAM, un impact de 11 m · s−1 ne semble pas a�ecter le matériau au-delà de 300 µm de
profondeur.

L'évolution de la microstructure au cours de plusieurs impacts peut ainsi être étudiée.
Cela permettra d'apporter un nouvel éclairage sur le comportement de l'INCONEL690
sous grenaillage ultrasonore.
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Chapitre 5

Apport de la plasticité cristalline dans
la simulation du grenaillage ultrasonore

Préambule

L'augmentation de la tenue en fatigue des matériaux grenaillés résulte principalement
de deux mécanismes (chapitre 1) : la modi�cation de la microstructure en diminuant la
taille des grains et augmentant la dureté à la surface du matériau ; et l'établissement de
contrainte résiduelle de compression tangentielle à la surface traitée.

Le modèle numérique proposé dans le chapitre 3 a permis de caractériser le niveau de
contraintes dû aux premiers impacts du grenaillage ultrasonore en utilisant une loi de
comportement homogène. Le chapitre 4 a démontré qu'il était possible, à l'aide d'une
loi de plasticité cristalline, de prendre en compte la microstructure du matériau a�n de
simuler les e�ets locaux induits par un impact.

L'objectif de ce dernier chapitre est donc d'analyser les e�ets du grenaillage ultrasonore
à l'aide de la loi de comportement de plasticité cristalline adaptée à l'INCONEL690. Dans
un premier temps, une analyse détaillée sera e�ectuée sur le cas d'un impact typique du
grenaillage ultrasonore. Dans un second temps, l'e�et de la vitesse d'impact sera traité
en restant dans le domaine de vitesse d'impact typique du procédé. Pour �nir, l'étude
d'impacts successifs sur un même agrégat sera présentée. Dans chacune de ces parties,
l'analyse portera essentiellement sur trois aspects :

� Le niveau de contrainte résiduelle et en particulier l'apport de la plasticité cristalline
par rapport à une loi de comportement homogène ;

� Les niveaux de désorientation et les modi�cations de la texture de l'agrégat ;
� L'évolution de la densité totale de dislocations stockées.

5.1 Étude d'un impact normal

5.1.1 Choix du modèle

Le modèle de simulation d'impact correspond à celui décrit dans la section 4.4.3. Les
impacts de 11 m · s−1 étant plutôt rares dans les con�gurations de grenaillage étudiées
(voir section 3.3.1), le modèle a été utilisé pour simuler un impact normal de 6 m · s−1.
Deux lois de comportement ont été utilisées : la loi plasticité cristalline (en considérant
l'agrégat AP1) (chapitre 4) et la loi de comportement dîte homogène (chapitre 3).
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Pour rappel, la loi homogène est une loi de comportement élasto-plastique. Le compor-
tement élastique est supposé linéaire et isotrope. Le module d'Young est �xé à 210 GPa,
le coe�cient de Poisson à 0.3 et la limite d'élasticité à 350 MPa. L'écrouissage, considéré
comme isotrope, est modélisé par une courbe a�ne par morceaux telle qu'à 20% de dé-
formation plastique cumulée, la contrainte atteint 600 MPa puis 700 MPa pour 40% de
déformation plastique.

Dans ce chapitre, les directions RD, TD et ND du repère macroscopique du matériau
sont confondues avec les directions X, Y et Z de la simulation d'impact. Par ailleurs, les
simulations utilisant la loi de plasticité cristalline ont aussi été réalisées avec les agrégats
AP2 et AP3 tels que dé�nis dans la section 4.4.6. La sensibilité des résultats en fonction
de l'agrégat choisi est présentée dans l'annexe G. Les résultats, présentés ci-après, ne
concernent que l'agrégat AP1.

5.1.2 Contraintes résiduelles de compression

L'étude se restreint à analyser la composante σXX de la contrainte résiduelle dans le
plan XZ qui contient l'agrégat 2D. En e�et, cette contrainte est celle impliquée dans
l'augmentation de la tenue en fatigue car elle empêche la propagation de �ssures ce qui
améliore la ténacité du matériau.

La �gure 5.1 présente la composante σXX de la contrainte résiduelle établie après un
impact normal de 6 m · s−1. En utilisant la loi de plasticité cristalline, la microstructure
de l'agrégat modi�e le champ de contrainte. Celui-ci est relativement constant au sein
d'un même grain mais change brutalement d'un grain à un autre. Ainsi, les écarts entre
le champ de contrainte obtenu avec la loi homogène et celui avec la plasticité cristalline
peuvent être importants. Dans la zone centrale (entourée en rouge sur la �gure 5.1),
la contrainte de compression varie de 480 MPa à 580 MPa avec la loi de comportement
homogène et de 300 MPa à 690 MPa avec celle de plasticité cristalline.

Figure 5.1 � Cartographies de σXX suite à un impact normal de 6 m · s−1 en utilisant a)
la loi de comportement homogène et b) celle de plasticité cristalline (agrégat AP1).
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L'e�et moyen de l'impact en termes de contraintes résiduelles a été caractérisé par
un pro�l de la composante σXX (�gure 5.2) obtenu en moyennant la contrainte sur une
bande de 100 µm centrée dans l'axe de l'empreinte. Les deux pro�ls présentent la même
tendance. Le pro�l obtenu avec la loi de plasticité cristalline possède des �uctuations par
rapport au cas homogène qui correspondent aux modi�cations du champ de contraintes
induites par la microstructure.

Figure 5.2 � Pro�ls moyens de σXX dans l'axe de l'empreinte. A chaque profondeur, un
σXX moyen est calculé sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'empreinte.

Outre l'e�et de la microstructure dans le comportement du matériau, la simulation
utilisant la loi de plasticité cristalline permet de calculer les modi�cations de microstruc-
ture induites par l'impact. Parmi celles-ci, l'étude de la désorientation fournit un premier
élément de réponse.

5.1.3 Désorientation

La désorientation (temporelle) induite par un impact de 11 m · s−1 a déjà été présentée
dans la section 4.4. Ce qui suit présente succinctement le cas d'un impact de 6 m · s−1

(�gure 5.3) pour lequel les mêmes tendances sont observées.

Les deux grains au bord de l'empreinte présentent une forte dispersion de désorientation.
La désorientation atteint 6◦ et s'annule dans la partie du grain plus en profondeur et à
l'extérieur de l'empreinte. Dans le plupart des grains, ce sont les parties les plus proches
de la sollicitation qui présentent une désorientation relative positive.

Par ailleurs, tout comme le cas d'un impact normal de 11 m · s−1 (section 4.4), le chan-
gement de texture est négligeable à l'échelle de l'agrégat après celui de 6 m · s−1.
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Figure 5.3 � Cartographies de a) désorientation et b) de désorientation relative après un
impact de 6 m · s−1 sur l'agrégat AP1.

5.1.4 Densité totale de dislocations stockées

La �gure 5.4 montre la densité totale de dislocations stockées ρtot après un impact
normal de 6 m · s−1. Les dislocations sont essentiellement stockées dans les grains situés
en surface sur les deux bords de l'empreinte. Comme l'ordre de grandeur du diamètre
d'un grain de l'agrégat est de 20 µm, l'analyse s'est focalisée sur trois bandes de 20 µm
placées à droite, au centre et à gauche de l'empreinte (en pointillé rouge sur la �gure 5.4).

Figure 5.4 � Cartographie de la densité totale de dislocations stockées ρtot après un
impact de 6 m · s−1 sur l'agrégat AP1.
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Le pro�l moyen de ρtot tracé pour chacune de ces bandes a ainsi permis de quanti�er
l'hétérogénéité du stockage des dislocations (�gure 5.5). Les pro�ls de ρtot tracés sur
les bords de l'empreinte atteignent leur maximum en extrême surface pour une valeur
comprise entre 7 · 1014 m−2 et 8.5 · 1014 m−2. Cette di�érence entre le bord droit et le
bord gauche est due à la présence de la microstructure qui brise la symétrie du problème
d'impact. Au-delà de 110 µm de profondeur, ρtot passe en dessous de 1 · 1014 m−2. A
contrario, le pro�l au centre de l'empreinte est proche de la densité initiale de dislocation
en extrême surface. Le maximum est atteint à 60 µm de profondeur avec une valeur
de 3 · 1014 m−2. Néanmoins, ρtot ne passe en dessous de 1 · 1014 m−2 qu'après 160 µm de
profondeur.

Figure 5.5 � Pro�ls moyens de ρtot dans chacune des trois bandes indiquées sur la �gure
5.4.

5.2 E�et de la vitesse d'impact

Lors du grenaillage ultrasonore, le matériau reçoit un large panel de vitesses d'impacts
(chapitre 3). A�n d'étudier l'e�et de la vitesse, l'impact normal a été simulé à 3, 6 et
11 m · s−1, couvrant ainsi les vitesses d'impact les plus probables dans les con�gurations
de grenaillage étudiées.

5.2.1 Contraintes résiduelles de compression

La �gure 5.6 montre le pro�l moyen de σXX pour chacune des vitesses étudiées. Le
maximum de contraintes de compression augmente puis sature avec la vitesse d'impact
tandis que la profondeur du maximum de contraintes augmente progressivement. Les
�uctuations obtenues avec la loi de plasticité cristalline par rapport aux pro�ls issus de
la loi homogène sont placées aux mêmes profondeurs quelle que soit la vitesse d'impact
choisie. Pour quanti�er leur ampleur, l'écart entre la courbe obtenue en homogène et
celle obtenue en plasticité cristalline a été calculé pour les trois vitesses. Celui-ci passe
de 25 MPa pour une vitesse de 3 m · s−1 à près de 60 MPa pour 11 m · s−1. L'e�et de la
microstructure est donc d'autant plus importante lorsque la vitesse d'impact augmente.
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Figure 5.6 � Pro�ls moyens de σXX sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'empreinte
pour 3 vitesses d'impact.

5.2.2 Désorientation

La cartographie de désorientation (temporelle) a été tracée pour les trois vitesses d'im-
pact (�gure 5.7) Quelle que soit la vitesse, la désorientation la plus forte est obtenue en
surface sur les bords de l'empreinte. Cet angle maximal de désorientation augmente avec
la vitesse d'impact passant de 4◦ pour 3 m · s−1 à 8◦ pour 11 m · s−1. Ce maximum corres-
pond toujours à l'angle que forme la surface au bord de l'empreinte avec l'axe X. Pour
l'impact de 11 m · s−1, certains grains situés à environ 150 µm de profondeur possèdent
des désorientations non-négligeables (atteignant des valeurs dépassant les 5◦).

Figure 5.7 � Cartographies de désorientation après un impact de a) 3 m · s−1, b) 6 m · s−1

et c) 11 m · s−1 sur l'agrégat AP1.
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5.2.3 Densité totale de dislocations stockées

La �gure 5.8 montre que les dislocations sont essentiellement stockées dans les grains
situés en surface sur les deux bords de l'empreinte quelle que soit la vitesse d'impact.

Figure 5.8 � Cartographies de la densité totale de dislocations stockées ρtot après un
impact de a) 3 m · s−1, b) 6 m · s−1 et c) 11 m · s−1 sur l'agrégat AP1.

Sur chaque cartographie, deux bandes de 20 µm ont été tracées en pointillé rouge au
centre et au bord de l'empreinte. Un pro�l moyen de ρtot a été tracé pour chacune de
ces bandes (voir �gure 5.9). Pour toutes les vitesses d'impact étudiées, les pro�ls moyens
présentent les mêmes tendances. Pour les pro�ls tracés au bord de l'empreinte, le maximum
est atteint en extrême surface et chute très rapidement. Les pro�ls tracés au centre de
l'empreinte présentent en surface un ρtot proche de la valeur initiale et un maximum à
une profondeur augmentant avec la vitesse d'impact.

Figure 5.9 � Pro�ls moyens de la densité totale de dislocations stockées ρtot au centre et
au bord de l'empreinte (bandes indiquées sur la �gure 5.8).
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La valeur maximale atteinte par ρtot a été identi�ée pour chacun des pro�ls. Ce maxi-
mum est noté ρbmax pour les pro�ls tracés au bord de l'empreinte et ρcmax pour ceux tracés
au centre. La �gure 5.10 présente l'évolution de ρbmax et ρ

c
max en fonction de la vitesse d'im-

pact. Celle-ci montre que ρbmax augmente linéairement avec la vitesse d'impact. D'autre
part, ρcmax est stable entre 3 m · s−1 et 6 m · s−1 puis augmente de 60% pour une vitesse
d'impact de 11 m · s−1. Il existe donc une vitesse limite, située entre 6 et 11 m · s−1 dans
le cas d'un impact normal, pour laquelle le stockage de dislocations se fait aussi au centre
de l'empreinte.

Figure 5.10 � Valeurs maximales atteintes au bord (ρbmax) et dans l'axe (ρ
a
max) de l'em-

preinte de ρtot en fonction de la vitesse d'impact.

5.3 E�et de six impacts successifs

Le grenaillage ultrasonore implique le plus souvent un taux de recouvrement élevé et
donc la superposition d'un grand nombre d'impacts. Pour étudier cet e�et, des séquences
de six impacts successifs ont été simulées en utilisant le même modèle.

Par souci de simplicité, les impacts simulés sont normaux, placés sur le même axe au
centre de l'agrégat et possèdent tous la même vitesse V . Trois séquences d'impacts ont
été étudiées en faisant varier leur vitesse de 3 à 6 puis 11 m · s−1.

5.3.1 Contraintes résiduelles de compression

La �gure 5.11 présente la composante σXX de la contrainte résiduelle établie après
chacun des 6 impacts normaux successifs de 6 m · s−1 sur l'agrégat AP1. Dès le premier
impact, le maximum de contrainte de compression atteint localement 650 MPa.

La succession des impacts, ne modi�e pas la valeur de ce maximum mais homogénéise
ce niveau de compression sur une zone plus large de l'agrégat. Après le quatrième impact,
le champ de contrainte n'est plus modi�é.
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Figure 5.11 � Cartographies de σXX après chacun des 6 impacts normaux successifs de
6 m · s−1 sur l'agrégat AP1.

La �gure 5.12 traçant le pro�l moyen sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'empreinte
con�rme ce résultat.

Figure 5.12 � Pro�ls moyens de σXX sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'empreinte
après chacun des 6 impacts normaux de 6 m · s−1.
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De plus, le pro�l établi après le sixième impact présente une valeur du maximum de
contrainte de compression pratiquement identique à celle obtenue dès le premier impact.
Seule la profondeur à laquelle le maximum est atteint change en passant de 100 µm après
le premier impact à 200 µm après le sixième.

Ce phénomène de saturation après le quatrième impact est observé pour toutes les
vitesses choisies. Ainsi, la �gure 5.13 présente les pro�ls moyens après le sixième impact
pour les 3 vitesses étudiées en utilisant la plasticité cristalline et la loi de comportement
homogène.

Figure 5.13 � Pro�ls moyens de σXX sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'empreinte
après 6 impacts normaux.

De même que pour les pro�ls après un impact (�gure 5.6), les �uctuations obtenues
avec la loi de plasticité cristalline par rapport à la loi homogène sont placées aux mêmes
profondeurs indépendamment de la vitesse d'impact choisie. Entre 3 et 6 m · s−1 seule
la profondeur du maximum de contrainte varie, passant de 100 à 200 µm. A 11 m · s−1,
le maximum de contrainte de compression augmente, passant de 550 MPa (pour une
vitesse de 6 m · s−1) à 650 MPa. De plus, un plateau s'étalant sur une profondeur de
150 µm à 450 µm se forme autour de 600 MPa (650 MPa pour le cas homogène). Sur ce
plateau uniquement, le pro�l obtenu avec la loi de plasticité cristalline apparaît comme
signi�cativement inférieur à celui obtenu avec la loi homogène.
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5.3.2 Désorientation et évolution de la texture

Comme pour σXX , la désorientation se stabilise après le quatrième impact de 6 m · s−1

(�gure 5.14). Cela reste vrai pour toutes les vitesses d'impacts étudiées.

Figure 5.14 � Cartographies de la désorientation après chacun des 6 impacts normaux
successifs de 6 m · s−1 sur l'agrégat AP1.

Par ailleurs, si les modi�cations de la texture après un impact étaient négligeables,
celles-ci deviennent signi�catives après 6 impacts successifs. Les �gures de pôles inverses
les plus a�ectées sont celles tracées en fonction de l'axe RD et ND (�gure 5.15).

Figure 5.15 � Figures de pôles inverses selon les axes RD, TD et ND tracées pour
l'agrégat AP1 a) avant et b) après six impacts normaux de 6 m · s−1.
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Après 6 impacts, la densité d'orientation de l'axe ND augmente autour de l'axe 011 et
dans une moindre mesure autour de l'axe 122. La densité de l'axe RD se concentre aussi
autour l'axe 011. Le tableau 5.1 donne, en fonction de la vitesse, l'augmentation (en %)
de la densité d'orientation de l'axe ND autour de l'axe 011 et de l'axe 122 et celle de
l'axe RD autour de 011 après 6 impacts. L'augmentation de la vitesse modi�e la densité
des axes RD et ND autour de l'axe 011. Cette évolution de la texture est la conséquence
du nombre croissant de grains désorientés.

Vitesse d'impact (m.s−1) 3 6 11
Augmentation de la densité de ND autour de 011 4% 15% 29%
Augmentation de la densité de ND autour de 122 3% 9% 11%
Augmentation de la densité de RD autour de 011 3% 14% 29%

Table 5.1 � Évolution de la texture après 6 impacts en fonction de la vitesse.

5.3.3 Densité totale de dislocations stockées

La �gure 5.16 montre que la densité totale de dislocations stockées ne varie quasiment
plus après le quatrième impact normal de 6 m · s−1.

Figure 5.16 � Cartographies de la densité totale de dislocations stockées ρtot après chacun
des 6 impacts normaux successifs de 6 m · s−1 sur l'agrégat AP1.

Cette saturation est observée quelle que soit la vitesse d'impact sélectionné. ρtot a donc
été tracé après les 6 impacts pour les 3 vitesses (�gure 5.17) .
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Figure 5.17 � Cartographies de ρtot après 6 impacts de a) 3 m · s−1, b) 6 m · s−1 et c)
11 m · s−1. Attention l'échelle de couleur a été modi�ée par rapport à la �gure 5.16.

Quelle que soit la vitesse d'impact, les dislocations sont essentiellement stockées dans les
grains situés en surface sur les deux bords de l'empreinte. Sur chacune des cartographies,
deux bandes de 20 µm sont tracées au centre et au bord de l'empreinte. Le pro�l moyen
de ρtot a ensuite été calculé sur chacune de ces bandes (�gure 5.18).

Figure 5.18 � Pro�ls moyens de ρtot au centre et au bord de l'empreinte (bandes indiquées
sur la �gure 5.17) après 6 impacts sur l'agrégat AP1.

Ces pro�ls présentent les mêmes tendances que celles observées après un impact. La
densité de dislocations stockées la plus élevée est localisée dans les grains en surface
au bord de l'empreinte. Cette densité augmente avec la vitesse d'impact pour atteindre
2.3 · 1015 m−2 après 6 impacts de 11 m · s−1.

Tout comme dans la section précédente, la valeur maximale atteinte par ρtot a été
identi�ée pour chacun des pro�ls. Pour les pro�ls tracés au bord (respectivement au
centre) de l'empreinte, le maximum est noté ρbmax (respectivement ρcmax). L'évolution de
ces maxima en fonction de la vitesse d'impact est présentée sur la �gure 5.19. Les résultats
obtenus après 6 impacts ont été superposés à ceux obtenus après un impact.
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Figure 5.19 � Valeurs maximales atteintes au bord (ρbmax) et dans l'axe (ρ
a
max) de l'em-

preinte de ρtot en fonction de la vitesse d'impact après un et six impacts.

Après 6 impacts, ρbmax et ρ
c
max augmentent avec la vitesse. Néanmoins, l'augmentation

de ces maxima est d'autant plus faible que la vitesse est importante. En�n, le nombre
d'impacts a�ecte beaucoup plus la valeur maximale atteinte par la densité totale de dis-
locations stockées au bord de l'empreinte que celle atteinte au centre de l'empreinte.

5.3.4 Impacts en biais

L'e�et d'impacts successifs normaux a été testé pour di�érentes vitesses. Néanmoins,
lors du grenaillage, les impacts normaux sont peu nombreux et il est rare que deux impacts
se produisent exactement au même endroit. A�n de s'approcher d'un chargement repré-
sentatif du grenaillage ultrasonore, la simulation d'une séquence de six impacts successifs
en biais a été réalisée.

Un impact de 3 m · s−1 faisant un angle de 45◦ avec la normale de la surface de l'agrégat a
été sélectionné. Cet impact a été choisi pour plusieurs raisons. Tout d'abord, il correspond
à l'impact le plus fréquent lors du grenaillage e�ectué avec 156 billes (voir chapitre 3).
Ensuite, l'e�et de l'angle pourra être étudié en comparant les résultats avec la simulation
de la séquence d'impacts normaux de 3 m · s−1. En�n, les dimensions de l'agrégat AP1 ont
été dé�nies pour capter l'essentiel de l'e�et d'un seul impact normal de 11 m · s−1 et non
de plusieurs impacts en biais. Ainsi, la vitesse de 3 m · s−1 apparaît su�samment faible
pour que les principaux e�ets d'une séquence de 6 impacts en biais soient contenus dans
l'agrégat utilisé.

En deux dimensions, seul deux impacts à 45◦ sont possibles en fonction du signe de la
composante VX (selon l'axe X) de la vitesse initiale. A�n que chaque impact sollicite le
matériau dans une direction di�érente du précédent, le signe de VX est changé à chaque
impact (voir �gure 5.20).
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Figure 5.20 � Modèle de la séquence d'impact en biais avec la direction des 6 impacts
de 3 m · s−1.

Contraintes résiduelles de compression

L'e�et de la succession des impacts en biais est présenté sur la �gure 5.21 dans le cas
de la loi de comportement homogène. Au premier impact, le maximum de contrainte
de compression (de 430 MPa) est situé à environ 75 µm de profondeur et à 60 µm de
l'axe de l'empreinte. Ensuite, à chaque impact, le maximum de contrainte de compression
change de position et se retrouve de l'autre côté de l'axe vertical (x = 0). Simultanément,
à la position du maximum induit par l'impact précédent, la contrainte de compression
diminue. Ainsi, après 6 impacts, deux maxima de compression (de 450 MPa) sont visibles
de part et d'autre de l'axe vertical.

Figure 5.21 � Cartographies de σXX après chacun des 6 impacts en biais successifs de
3 m · s−1 en utilisant la loi de comportement homogène.
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Les cartographies de la composante σXX après 6 impacts (�gures 5.22 et 5.23) montrent
que la séquence d'impacts en biais induit un maximum de σXX moins élevé (autour de
450 MPa en homogène et 510 MPa en plasticité cristalline) que dans la situation d'impacts
normaux (autour de 560 MPa en homogène et 600 MPa en plasticité cristalline). Par
ailleurs, la contrainte résiduelle de compression chute d'autant plus rapidement avec la
profondeur (autour de 250 µm pour les impacts en biais contre 350 µm pour les impacts
normaux). Cette di�érence peut être attribuée à la diminution de la composante normale
de la vitesse pour les impacts en biais.

Figure 5.22 � Cartographies de σXX après 6 impacts successifs de 3 m · s−1 a) en biais à
45◦ de la normale à la surface et b) normaux en utilisant la loi homogène.

Figure 5.23 � Cartographies de σXX après 6 impacts successifs de 3 m · s−1 a) en biais à
45◦ de la normale à la surface et b) normaux en utilisant la loi de plasticité cristalline.
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Pour con�rmer cette hypothèse, une séquence de 6 impacts normaux avec une vitesse
de 3 cos 45◦ = 3/

√
2 m · s−1 a été réalisée. Les trois séquences d'impacts ont été comparées

en traçant le pro�l moyen de σXX en fonction de la profondeur obtenu avec la loi de
plasticité cristalline (�gure 5.24). La moyenne a été réalisée sur la largeur de l'agrégat
(soit 500 µm) a�n d'inclure les maxima de compression de σXX pour toutes les séquences.

Figure 5.24 � Pro�ls moyens de σXX calculés sur la largeur de l'agrégat après les di�é-
rentes séquences d'impacts en utilisant la loi de plasticité cristalline.

La profondeur à laquelle σXX s'annule est plus importante suite aux séquences d'impacts
normaux (y compris pour une vitesse de 3/

√
2 m · s−1) que suite à la séquence d'impacts

en biais. Cependant, à vitesse normale égale, la valeur et la position du maximum de
contrainte de compression ne varient pas entre les impacts en biais et les impacts normaux.

Densité totale de dislocations stockées

La densité totale de dislocations stockées ρtot après les six impacts a été étudiée pour
les trois séquences (�gure 5.25).

Figure 5.25 � Cartographies de ρtot après 6 impacts successifs a) en biais de 3 m · s−1, b)
normaux de 3/

√
2 m · s−1 et c) normaux de 3 m · s−1.
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Les grains situés en extrême surface stockent plus de dislocations dans le cas des impacts
en biais que dans ceux des impacts normaux. De plus, contrairement au cas des impacts
normaux, ρtot augmente aussi fortement dans le centre de l'agrégat.

A�n de quanti�er la di�érence entre les trois séquences d'impacts, une bande de 20 µm
a été tracée sur chaque cartographie de la �gure 5.25. La position des bandes a été choisie
a�n de contenir le maximum de ρtot. Les pro�ls moyens de ρtot obtenus sur ces bandes
sont tracés sur la �gure 5.26.

Figure 5.26 � Pro�ls moyens de ρtot sur les bandes indiquées sur la �gure 5.25) après 6
impacts sur l'agrégat AP1.

La courbe issue des impacts en biais atteint un maximum en surface de 2 · 1015 m−2 soit
le double de celui obtenu avec les impacts normaux de 3 m · s−1 et près du triple de celui
obtenu avec les impacts normaux de 3/

√
2 m · s−1. Cela représente aussi plus de 85% du

maximum atteint après six impacts normaux de 11 m · s−1. Au-delà de 75 µm, les trois
courbes se superposent. Ainsi, les impacts en biais permettent d'augmenter considérable-
ment la densité totale de dislocations stockées dans les grains situés en surface.

5.4 Discussion

L'augmentation des performances du matériau induite par le grenaillage ultrasonore est
principalement attribuée à deux mécanismes. D'une part, les impacts répétés permettent
de générer des contraintes résiduelles de compression. D'autre part, ils modi�ent la mi-
crostructure en diminuant la taille des grains et en augmentant la dureté en surface. A
l'aide d'une loi de plasticité cristalline, l'e�et des impacts a ainsi pu être caractérisé au
regard des contraintes résiduelles de compression, de la désorientation des grains et de la
densité totale de dislocation stockées.
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5.4.1 Estimation des contraintes résiduelles de compression

Comme il a été rappelé dans le chapitre 3, l'estimation des contraintes résiduelles est un
objectif important pour déterminer la qualité du grenaillage. Des résultats expérimentaux
[190, 33] et numériques [77, 110, 244, 241] montrent que le maximum de contrainte de
compression augmente peu avec le nombre d'impacts. Les simulations présentées dans ce
chapitre sont en accord avec ce résultat. Elles montrent que l'augmentation du nombre
d'impacts normaux au même endroit n'a�ecte pas le maximum local de |σXX | mais ho-
mogénéise la compression dans l'agrégat.

Par ailleurs, l'utilisation de la plasticité cristalline montre que la composante σXX de la
contrainte dépend de la microstructure. Les valeurs de contraintes obtenues dans la zone
centrale sont alors plus dispersées (voir le cas d'un impact à 6 m · s−1, section 5.1). Ce type
de comportement est conforme à ce qui est obtenu dans di�érentes études numériques.
Des �uctuations de contraintes dues à la prise en compte de la microstructure sont ainsi
observées par Rollett et al. [181] dans le cas d'une feuille d'acier sous traction uni-axiale
ou encore par Keller et al. [105] dans le cas d'une feuille de Nickel. Néanmoins, les pro�ls
moyens obtenus avec la loi de plasticité cristalline conservent les mêmes tendances que
ceux obtenus avec la loi homogène.

En�n, les pro�ls moyens de contrainte de compression (�gure 5.24) montrent que l'éta-
blissement des contraintes résiduelles est globalement piloté par la vitesse normale de
l'impact et non par la vitesse totale. Ce phénomène est souvent admis dans les di�érentes
études portant sur la simulation du grenaillage ultrasonore [33, 237, 72] mais à notre
connaissance, il n'a jamais fait l'objet d'une étude spéci�que. Dans ce chapitre, l'analyse
a porté sur une séquence particulière d'impacts en biais. A chaque impact, la composante
tangentielle de la vitesse change de signe (�gure 5.20). Cette alternance conduit à dimi-
nuer le maximum de la contrainte de compression établie par l'impact précédent. Dans
cette con�guration et par comparaison avec la séquence d'impacts normaux, l'apport de
la composante tangentielle de la vitesse d'impact apparaît comme négligeable au regard
du pro�l moyen de la contrainte résiduelle de compression dans l'agrégat.

5.4.2 Désorientation et division des grains

Le grenaillage ultrasonore appliqué pendant une longue durée permet de réduire la taille
des grains, ce qui mène à une nanostructuration de la surface [131, 179, 209, 235]. Pour
étudier ce phénomène, les niveaux de désorientation au sein des grains ont été analysés
numériquement après une succession d'impacts. Il en ressort qu'aucun grain ne présente
de changement brutal d'orientation pouvant être interprété comme une division de celui-ci
(�gure 5.27).

Page 116/158



Figure 5.27 � Cartographie d'orientation (selon la direction Z) de l'agrégat AP1 après
la séquence de 6 impacts normaux de 6 m · s−1.

Néanmoins, à l'image des études de Kanjarla et al. [102], Toth et al. [221], Kim et al.
[108] ou Quey et al. [172], la division d'un grain peut être considérée comme une trop
forte dispersion d'orientation suite à sa déformation. En ce sens, les grains en surface et
au bord de l'empreinte peuvent être considérés comme divisés.

De plus, la �gure 5.28 montre que la séquence d'impacts en biais apparaît comme par-
ticulièrement e�cace pour la division des grains en extrême surface. Dans cette séquence,
si la composante tangentielle de la vitesse d'impact est négligeable dans l'établissement
des contraintes résiduelles, elle a un e�et déterminant sur la division des grains.

Figure 5.28 � Cartographies de désorientation relative après une séquence de 6 impacts
de 3 m · s−1 a) en biais et b) normaux.
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5.4.3 Écrouissage et densité totale de dislocations stockées

L'augmentation de la dureté induite par le grenaillage ultrasonore est régulièrement
étudiée a�n d'évaluer le niveau d'écrouissage obtenu. Diverses études expérimentales [180,
216, 163, 198] ont pu mesurer la dureté en fonction de la distance à la surface grenaillée.
Ce pro�l permet d'identi�er la profondeur à laquelle le matériau est écroui par le procédé.
Suivant les di�érentes études, celle-ci est comprise entre 200 et 700 µm et dépend entre
autres de la vitesse des impacts et du diamètre des billes.

Numériquement, la profondeur a�ectée par les impacts peut être identi�ée à l'aide de
la densité totale de dislocations stockées. Le tableau 5.2 récapitule, pour les di�érentes
séquences d'impacts, les densités maximales obtenues dans les grains en surface ainsi que
la profondeur à laquelle cette densité passe en dessous de 1014 m−2 pour tous les grains
(soit un ordre de grandeur en dessous des maxima obtenus).

Séquence de 6 impacts Densité maximale (×1014 m−2) Profondeur a�ectée (µm)
3 m · s−1 en biais 20.0 110
3/
√

2 m · s−1 normaux 6.2 130
3 m · s−1 normaux 10.4 190
6 m · s−1 normaux 18.3 300
11 m · s−1 normaux 23.3 420

Table 5.2 � Tableau récapitulatif de la valeur maximale de ρtot atteinte dans les grains
en surface et de la profondeur à laquelle ρtot est inférieure à 1014 m−2 pour les di�érentes
séquences d'impacts.

Les profondeurs a�ectées par ces séquences d'impacts sont en accord avec la littérature
[180, 216, 163, 198] ainsi qu'avec les pro�ls de dureté obtenus dans le chapitre 2. De
plus, les valeurs de densité obtenues numériquement dans les grains situés au bord de
l'empreinte en extrême surface (autour de 1015 m−2) sont très similaires à celles obtenues
expérimentalement par Ortiz et al. [164]. Or l'étude numérique montre que la densité totale
de dislocations stockées ne varie plus après le quatrième impact appliqué au même endroit.
Cela suggère que les impacts aléatoires générés par le grenaillage ultrasonore permettent
surtout d'homogénéiser le stockage des dislocations sur l'ensemble des grains en surface. Ce
début d'homogénéisation est d'ailleurs visible sur la simulation de la séquence d'impacts
alternés en biais où l'ensemble des grains situés sous l'empreinte présente une forte densité
totale de dislocations stockées.

De plus, la densité obtenue pour les impacts en biais de 3 m · s−1 est du même ordre
de grandeur que celle calculée dans les grains aux bords de l'empreinte induite par la sé-
quence d'impacts normaux de 11 m · s−1. Ce phénomène con�rme l'intérêt du grenaillage
ultrasonore par rapport au grenaillage conventionnel. Dans le grenaillage ultrasonore, la
faible vitesse des impacts diminue la profondeur a�ectée ainsi que le risque d'endommage-
ment de la surface traitée. Par ailleurs, la forte dispersion des angles d'impacts maintient
un écrouissage important en extrême surface. Ainsi, comme le montre l'étude de Todaka
et al. [219], les deux procédés induisent une couche nanostructurée même si celle due au
grenaillage ultrasonore est moins épaisse.
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Synthèse

L'e�et du grenaillage ultrasonore sur le matériau a été étudié à l'aide d'une loi de plas-
ticité cristalline adaptée à l'INCONEL690. Les e�ets de la vitesse et du nombre d'impacts
ont été successivement étudiés.

Les simulations mono-impact ont montré que le maximum de contraintes de compression
augmente puis sature avec la vitesse. Les �uctuations des pro�ls moyens de contrainte dues
à la microstructure sont ampli�ées. De même, la désorientation des grains et la densité
totale de dislocations stockées augmentent.

Les séquences d'impacts normaux conduisent à une saturation des di�érentes variables
étudiées (contraintes, désorientations, densité de dislocations) et ce dès le quatrième im-
pact. Les valeurs auxquelles les variables saturent augmentent globalement avec la vitesse
des impacts.

L'agrégat soumis aux di�érentes séquences d'impacts présente des grains avec une forte
dispersion de désorientation. Cela peut être interprété comme une signe précurseur de la
division des grains observée expérimentalement durant le grenaillage ultrasonore. La tex-
ture de l'agrégat impacté n'est que modérément modi�ée. La densité totale de dislocations
stockées calculée après les di�érentes séquences d'impacts con�rme le fort écrouissage in-
duit par le procédé et sont en accord avec les résultats expérimentaux mesurés dans le
chapitre 2 ainsi que ceux obtenus dans la littérature.

En�n, la simulation d'une séquence d'impacts en biais montre que l'angle d'incidence
in�ue fortement sur l'écrouissage en surface. Ainsi la densité totale de dislocations stockées
obtenue dans les grains en surface suite à la séquence de 6 impacts en biais de 3 m · s−1

est du même ordre de grandeur que celle calculée dans le grains au bord de l'empreinte
générée par 6 impacts normaux 11 m · s−1.
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Conclusion générale

Le grenaillage ultrasonore est un traitement mécanique de surface de plus en plus utilisé
dans l'industrie [215, 14]. Utilisé comme procédé de �nition, des études ont démontré qu'il
pouvait avoir des e�ets béné�ques sur la tenue en fatigue [179, 217] ou face à la corro-
sion [81, 151]. Ces e�ets sont principalement attribués à l'établissement des contraintes
résiduelles de compression et à la modi�cation de la microstructure due aux fortes défor-
mations plastiques en surface. Or, si di�érents modèles numériques [33, 157, 154] ont été
développés pour prédire le champ de contrainte après grenaillage, peu d'entre elles [27]
tiennent compte de la microstructure et de ses modi�cations induites par les impacts.

Ainsi, dans cette thèse, les modi�cations de la microstructure induites par le grenaillage
ultrasonore ont été étudiées expérimentalement mais aussi numériquement via l'utilisation
d'une loi de plasticité cristalline. Pour cela, l'e�et de la quantité de billes utilisées dans
le procédé a été analysé au regard du procédé lui-même (cinématique des billes dans
l'enceinte) et des modi�cations induites sur le matériau traité (état de surface, contraintes
résiduelles et microstructure).

Cinématique des billes et état de surface

Dans un premier temps, l'évolution des impacts, en fonction de la quantité de billes utili-
sée, a été étudiée en analysant le panel d'empreintes générées par le procédé sur une courte
durée (section 2.2.3). En e�et, dans la littérature, des études numériques [34, 148, 16] ont
montré qu'augmenter la quantité de billes conduisait à un accroissement du nombre d'im-
pacts et à une diminution de leur vitesse moyenne. Cependant à notre connaissance, seul le
nombre d'impacts avait pu être validé expérimentalement [17]. Aucune étude n'avait per-
mis de relier quantitativement les données expérimentales au panel de vitesses et d'angles
d'impacts obtenu par la simulation.

Cette thèse a pour la première fois présenté une validation du panel d'impacts (cal-
culé par simulation DEM). Pour cela, la distribution de vitesses et d'angles d'impacts a
été reliée aux profondeurs d'empreintes. Ces profondeurs ont pu être calculées numéri-
quement par des simulations mono-impact FEM (en modélisant le matériau par une loi
de comportement homogène) et comparées à celles mesurées expérimentalement. Cette
méthode combinée DEM-FEM prévoit, en accord avec l'expérience, que la profondeur
moyenne d'empreintes diminue avec l'augmentation de la quantité de billes. Ce résultat
est d'ailleurs en accord avec l'étude expérimentale de Marteau et al. [139]. Ces derniers ont
observé une augmentation de la rugosité de la surface traitée avec la vitesse moyenne des
impacts (en modi�ant l'amplitude de la sonotrode). Le changement de panel d'impacts
modi�e donc signi�cativement l'état de surface du matériau traité.
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Contraintes résiduelles de compression

La méthode combinée DEM-FEM donnant de bons résultats quant aux modi�cations
de surface, celle-ci a alors été utilisée pour évaluer l'e�et de la quantité de billes sur les
contraintes résiduelles de compression issues du grenaillage ultrasonore. En e�et, l'éta-
blissement du champ de contrainte, prenant part à l'augmentation de la tenue en fatigue
du matériau traité, est une donnée importante du procédé. Ainsi, de nombreuses analyses
expérimentales sont disponibles à ce sujet [236, 164, 163, 179, 33]. Celles-ci ont montré
que le maximum de contrainte vaut approximativement deux fois la limite d'élasticité du
matériau traité. La méthode combinée DEM-FEM, développée dans cette thèse, donne
des résultats conformes à la littérature et permet d'aller plus loin en prédisant une concen-
tration des contraintes résiduelles de compression vers la surface du matériau lorsque le
nombre de billes augmente.

Cependant, comme expliqué dans la section 3.5, cette analyse repose sur un modèle
éléments �nis mono-impact. Or, le grenaillage ultrasonore est souvent appliqué avec des
taux de recouvrement supérieur à 100%, ce qui implique que plusieurs impacts ont eu lieu
au même endroit. Des simulations d'une séquence d'impacts normaux appliqués au même
endroit ont donc été réalisées (section 5.3) et ont permis de montrer que le maximum de
contraintes de compression est peu a�ecté par le nombre d'impacts. Ces résultats sont en
accord avec la littérature sur le plan numérique [244, 77, 95]. De plus, les études expéri-
mentales menées par Chaise et al. [33] et Sanda et al [190] sur le grenaillage ultrasonore
ont montré que le maximum de contraintes résiduelles de compression augmentait peu
(entre 10 et 20%) une fois que le taux de recouvrement passe au-dessus de 100%.

Par ailleurs, la méthode combinée DEM-FEM considère un comportement homogène
du matériau. Pour prendre en compte l'e�et de la microstructure du matériau, des simula-
tions multi-impacts ont donc été réalisées avec une loi de plasticité cristalline. L'apparition
d'e�ets locaux a ainsi été observée dans l'établissement des contraintes résiduelles. Ce-
pendant, le comportement moyen du matériau n'est pas a�ecté par la microstructure et
les tendances observées vis-à-vis du nombre d'impacts ou de leur vitesse sont conservées.

La méthode combinée DEM-FEM est donc pertinente pour prédire les contraintes ré-
siduelles établies lors du grenaillage ultrasonore.

Modi�cations de la microstructure

Les modi�cations de la microstructure induites par le grenaillage ont été étudiées à la
fois expérimentalement et numériquement. En e�et, le grenaillage ultrasonore implique de
fortes déformations plastiques conduisant à une modi�cation de la microstructure pouvant
aller jusqu'à la formation d'une couche nanostructurée. La connaissance de ces modi�-
cations est importante car elles a�ectent le comportement du matériau aussi bien sur la
tenue en fatigue que sur la résistance à la corrosion.

L'étude expérimentale, présentée dans ce manuscrit, montre que l'épaisseur de la zone
écrouie augmente en doublant le nombre de billes utilisées. De plus, avec une plus grande
quantité de billes, le pro�l de dureté décroît plus rapidement. L'épaisseur de la zone
a�ectée par le grenaillage ultrasonore augmente donc avec la vitesse des impacts. Ces
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résultats sont en accord avec ceux trouvés dans la littérature. En e�et, Roland et al. [180]
et de Thiriet [215] ont observé que la profondeur a�ectée par le grenaillage augmente avec
l'amplitude de vibration de la sonotrode. Par ailleurs, Tsai et al. [224] ont observé une
augmentation de la profondeur a�ectée avec le diamètre des billes. L'énergie des impacts
reçue par le matériau déterminerait la profondeur a�ectée par le grenaillage. Ce résultat
a d'ailleurs été démontré par Child et al. [38] dans le cas du grenaillage conventionnel, et
est conforme à diverses études expérimentales [197, 163, 73].

Cependant, malgré ces résultats, aucune étude numérique concernant le grenaillage ul-
trasonore ne prend en compte les modi�cations de la microstructure dues aux impacts
telles que la désorientation des grains ou l'augmentation de la densité totale de disloca-
tions stockées. Ainsi, l'originalité de l'étude, présentée dans le dernier chapitre, réside dans
l'utilisation de simulations multi-impacts sur un agrégat polycristallin a�n d'analyser l'ef-
fet du grenaillage ultrasonore sur les modi�cations de la microstructure. Les résultats de
ces simulations sont en accord avec les données expérimentales décrites dans le paragraphe
précédent. En particulier, la profondeur de la zone a�ectée augmente avec la vitesse d'im-
pact aussi bien en ce qui concerne la désorientation que la densité totale de dislocations
stockées. De plus, la séquence d'impacts en biais montre que l'angle d'impact (�xé à 45◦

au lieu de 0◦) induit une plus forte densité de dislocations dans les grains situés en sur-
face par rapport à une séquence d'impacts normaux de même vitesse. Ce comportement
est con�rmé par l'étude expérimentale. En e�et, la dureté obtenue en extrême surface
est identique pour les deux quantités de billes utilisées. Ainsi, au regard de la dureté, il
semble que la diminution des vitesses d'impacts dans la con�guration utilisant beaucoup
de billes est compensée par l'augmentation du nombre d'impacts en biais.

Stabilisation de la microstructure sous multi-impacts

Néanmoins, les simulations multi-impacts présentées dans le dernier chapitre montrent
qu'après le quatrième impact, le champ de contrainte résiduelle et la microstructure
n'évoluent plus. Ainsi, ce modèle numérique ne permet pas d'observer une division suc-
cessive des grains au cours des impacts répétés. Cela n'est pas en accord avec la na-
nostructuration de la surface grenaillée observée expérimentalement dans la littérature
[215, 131, 179, 209, 235, 127, 182, 171].

Cependant des essais d'indentations ou d'impacts successifs appliqués au même endroit
suggèrent bien une stabilisation de la microstructure. Kermouche et al. [106] ont montré
que la forme de l'empreinte ne varie plus après une dizaine d'indentations. De même,
Weir et al. [230] ont observé que le coe�cient de restitution atteint une valeur supérieure
à 0.95 après seulement 5 impacts. Le choc devient donc quasiment élastique, le matériau
n'absorbe plus d'énergie pendant l'impact et ne se déforme plus plastiquement.

Ces di�érences de résultats entre les indentations successives et les essais de grenaillage
montrent que le nombre et la diversité des séquences d'impacts (tant au regard de la
position que de la vitesse et de l'angle) sont des paramètres clefs du procédé surtout au
regard de la modi�cation de la microstructure.
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Perspectives

Du fait de leur nombre et de leur diversité, il semble di�cile de simuler la totalité
des impacts induits par le grenaillage ultrasonore de longue durée. Néanmoins, l'étude de
di�érentes séquences d'impacts (où l'angle, la vitesse et la position de chacun sont mo-
di�és par rapport au précédent) permettrait d'avancer sur l'optimisation du procédé, en
particulier en ce qui concerne les modi�cations de la microstructure. A�n de s'approcher
d'un chargement représentatif du grenaillage ultrasonore, des panels d'impacts pourraient
être extraits de simulations DEM. Ce type de chargement, fortement asymétrique, im-
posera l'utilisation d'un agrégat en trois dimensions a�n de reprendre correctement les
déformations plastiques des grains dans les trois directions. Néanmoins, sous ce type
de sollicitation, la seule prise en compte de l'écrouissage isotrope sera peut-être insu�-
sant pour modéliser le comportement plastique d'un matériau tel que l'INCONEL690.
Inclure de l'écrouissage cinématique dans la loi de comportement homogène et de plasti-
cité cristalline permettra alors d'avancer sur les modi�cations de surface induites par le
grenaillage ultrasonore. En particulier, le rôle de l'écrouissage cinématique dans le méca-
nisme de division des grains pendant le procédé pourrait être étudié. Dans cette optique,
il sera nécessaire de mettre en place des essais mécaniques cycliques de di�érents types de
sollicitations (traction/compression, cisaillement, torsion) et de quanti�er l'évolution des
textures durant ces essais.

A plus long terme, Areva est aussi intéressé par le cas particulier des matériaux irra-
diés. Ces matériaux présentent des mécanismes spéci�ques de déformation plastique liés
notamment à la présence de nombreux défauts dans le réseau cristallin. A ce jour et à
notre connaissance, l'e�et du grenaillage sur ce type de matériau n'est pas encore étudié.
Or diverses études [124, 52, 96, 40] ont récemment développé des lois de plasticité cristal-
line adaptées à ces situations, ce qui rendrait possible une étude numérique du grenaillage
sur les matériaux irradiés.
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Annexes

A La loi d'écoulement viscoplastique

Cette annexe fournit des éléments de démonstration de la loi d'écoulement viscoplas-
tique mentionnée dans la section 1.3. La loi d'écoulement viscoplastique traduit la vitesse
d'écoulement, γ̇, induite par la contrainte de cisaillement. Kocks et al. [113] et Teodosiu
[213] proposèrent une loi d'écoulement exprimée sous la forme d'une loi d'Arrhenius :
découlant de la loi d'Orowan [162] :

γ̇α = γ̇α0 exp

(
∆G

kB T

)
(5.1)

où ∆G est l'enthalpie libre d'activation du système, γ̇α0 , souvent considéré comme
constant, est un scalaire lié à la densité de dislocations mobiles dans le matériau, kB
est la constante de Boltzmann et T est la température du matériau.

Justi�cation de la loi d'écoulement viscoplastique

Des nombreuses justi�cations de l'équation 5.1 sont disponibles dans la littérature
[113, 213, 204, 59]. Ce qui est exposé par la suite relève du cas d'un cristal CFC pour qui
l'in�uence de la température sur le mécanisme d'écoulement est assez faible. Le mouve-
ment des dislocations est alors supposé être gouverné par les obstacles rencontrés (Voir
�gure A.1).

Figure A.1 � Représentation schématique d'une dislocation ancrée en A, B et C. a)
sous l'action d'une contrainte τc et interagissant avec l'obstacle D. b) sous l'action d'une
contrainte τc + τ ∗ après franchissement de l'obstacle. Figure extraite des travaux de Ta-
bourot [204].
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La friction du réseau est négligée. Pour passer un obstacle, la dislocation doit surmonter
un certain niveau de contrainte τ . Cette contrainte est décomposable (Voir �gure A.2)
en :

� une partie de contrainte à longue distance qui n'est rien d'autre que la cission critique
τc vue précédemment. C'est donc la cission nécessaire pour générer les boucles de
dislocation. Elle est considérée comme athermique.

� une partie de contrainte à courte distance τ ∗. C'est donc la sur-contrainte nécessaire
pour que la boucle de dislocation puisse passer un obstacle ponctuel comme des
dislocations forêt ou des impuretés.

Figure A.2 � Fluctuation spatiale de la contrainte cisaillement nécessaire au déplacement
d'une ligne de dislocation, d'après les travaux Fivel et Forest [59].

La dislocation est alors vue comme un ensemble d'oscillateurs (les atomes) de fréquence
fondamentale :

v0 = vD
b

l
(5.2)

où vD est la fréquence de Debye, c'est-à-dire la fréquence théorique maximum de vibra-
tion d'un atome du réseau cristallin, b est la norme du vecteur de Burgers de la dislocation
et l est la distance entre les points d'ancrage de la ligne dislocation.

La contrainte τ ∗ est considérée comme étant modérée, c'est-à-dire 0.1τ ∗0K < τ ∗ < 0.7τ ∗0K
où τ ∗0K est la valeur de la sur-contrainte qu'il faudrait appliquer à la dislocation pour passer
l'obstacle à 0K. Ainsi, la probabilité d'un saut arrière est très faible devant celle d'un saut
avant. La probabilité de franchissement de l'obstacle de faible longueur d'onde est alors
donnée par le facteur fB exponentiel de Boltzmann de probabilité de saut avant de la
dislocation.

fB = exp

(
−∆G

kBT

)
(5.3)

où ∆G est l'énergie apparente de l'obstacle à la température T et kB est la constante
de Boltzmann.
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La fréquence de franchissement de l'obstacle δt−1 s'écrit alors comme le produit de la
fréquence fondamentale par la probabilité de franchissement de l'obstacle.

δt−1 = v0fB = vD
b

l
exp

(
−∆G

kBT

)
(5.4)

Le temps de déplacement de la dislocation entre deux obstacles est négligé devant le
temps d'attente pour franchir un obstacle. La vitesse v s'écrit alors comme le produit de
la fréquence de franchissement δt−1 de l'obstacle et la distance caractéristique d entre les
obstacles :

v = vD
b d

l
exp

(
−∆G

kBT

)
(5.5)

L'équation d'Orowan 1.2 est alors utilisée pour obtenir la vitesse moyenne de cisaille-
ment, ce qui permet d'écrire la loi d'écoulement 1.4 :

γ̇ = γ̇0 exp

(
−∆G

kB T

)
(5.6)

avec

γ̇0 = ρm vD b
2 d

l

γ̇0 est alors considéré comme une constante du matériau car l'e�et de l'évolution de la
structure est négligé. Néanmoins, c'est le plus souvent une forme approximée par une loi
puissance qui est utilisée [201, 205, 82, 196, 75, 238, 8].

Approximation par une loi puissance

Pour obtenir la loi d'écoulement sous une forme de loi puissance, une contrainte résolue
"e�ective" τeff = τc + τ ∗ est introduite. Par ailleurs, ∆G est décomposé de la manière
suivante :

∆G = ∆G0 − τ ∗ (b l e) = ∆G0 − τ ∗∆V ∗ (5.7)

où ∆G0 est l'énergie totale nécessaire pour le franchissement de l'obstacle, e caractérise
l'étendue de l'obstacle (voir �gure A.2) et ∆V ∗ est appelé volume d'activation. La loi
d'écoulement 5.6 s'écrit alors :

γ̇ = ρmvDb
2d

l
exp

(
−∆G0 − τ ∗∆V ∗

kB T

)
(5.8)

puis

γ̇ = ρmvDb
2d

l
exp

−∆G0 −
(
τeff
τc
− 1
)
τc∆V

∗

kB T

 (5.9)
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En supposant que la sur-contrainte τ ∗ est petite devant τc,
(
τeff
τc
− 1
)
est alors proche

de 0. Un développement au premier ordre de l'exponentielle permet d'obtenir :

γ̇ = γ̇0

(
τeff
τc

)m
(5.10)

avec

m =
τc∆V

∗

kB T
avec γ̇0 = ρmvDb

2d

l
exp

(
−∆G0

kB T

)
L'équation 5.10 obtenue de façon indi�érenciée pour un système de glissement quel-

conque est supposée vraie quel que soit le système α du monocristal CFC. γ̇s0 et m
dépendent de la température et sont des paramètres spéci�ques au matériau. Dans le
cas du cuivre, m est de l'ordre de 200 [41, 45, 48, 58]. Il est sensiblement inférieur pour
l'aluminium, de l'ordre de 20 à 50 [59, 205].

B Rappel sur les éléments discrets

La méthode des éléments discrets a été utilisée pour simuler le mouvement des billes
durant le grenaillage ultrasonore. Cette méthode découle de la modélisation des maté-
riaux granulaires. Le système étudié est représenté par un ensemble de grains, le plus
souvent considérés comme indéformables, caractérisés par leur forme, leur agencement et
leurs interactions de contact. Dans cette annexe, une explication succincte de la méthode
DEM-NSCD (Discrete Element Method - Non Smooth Contact Dynamics) adaptée à nos
simulations sera fournie. Celle-ci est principalement tirée des quatre références suivantes
[94, 152, 174, 173].

Modélisation par éléments discrets

Représentation du système

Le système est représenté comme un ensemble de N sphères parfaitement rigides, appe-
lées grains, qui correspondent dans notre étude aux N billes utilisées pour le grenaillage.
En prenant une description lagrangienne, la position d'un grain est pleinement dé�nie à
l'aide de 6 paramètres : 3 pour la position et 3 pour l'orientation. Le vecteur q est alors
construit en regroupant les 6N paramètres de l'ensemble des grains du système.

Dynamique du système

Le mouvement de ces grains est alors régi par l'équation fondamentale de la dynamique :

M(q)q̈ = F (q, q̇) + E(t) + r (5.11)

où q est la description lagrangienne du système contenant l'ensemble des coordonnées
des centres de gravité et des angles d'Euler de chaque grain ;M(q) est la matrice de masse
du système ; F (q, q̇) représente les forces internes (matériau déformable) et les termes
non-linéaire d'inertie. Dans notre étude, les grains sont des sphères parfaitement rigides.
F (q, q̇) est donc nul. E(t) regroupe les forces extérieures au système explicitement connues
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(comme le poids appliqué à chaque grain.) que l'on suppose dépendantes du temps. r(t)
concerne les forces de friction au sein du système, soit dans notre cas, l'ensemble des
réactions de contacts.

Discontinuité de la vitesse : représentation des chocs

L'équation 5.11 suppose que la fonction t→ u(t) = q̇(t) peut-être dérivée alors que les
chocs entre grains induisent une discontinuité de la vitesse. Néanmoins, il existe une vitesse
avant et après le choc. Ainsi, deux fonctions t→ u+(t) et t→ u−(t) sont introduites. Elles
correspondent respectivement à la limite à droite et à la limite à gauche de la fonction
t → u. En l'absence de choc, u+ = u− = u. Lors d'un choc, u n'est pas dé�ni et u+

représente la vitesse après le choc et u− la vitesse avant le choc. En considérant la dérivée
d'une variable dans le sens des distributions, l'équation 5.11 s'écrit :{

M(q)du = E(t)dt+ rdν

q(t) = q(τ) +
∫ t
τ
udt

(5.12)

où dt est une mesure de Lebesgue représentant un incrément de temps ; du la di�éren-
tielle de u représentant l'accélération ; et rdν caractérise la somme des forces de contact.

Méthode non régulière de dynamique des contacts (NSCD)

Discrétisation de l'équation de la dynamique du système

Par simplicité, nous supposerons que seules les forces externes connues (E(t)) dépendent
du temps. En considérant un intervalle de temps ]ti, ti+1], il est alors possible de discrétiser
l'équation 5.12 :{

M(u+(ti+1)− u+(ti)) =
∫

]ti,ti+1]
Edt+

∫
]ti,ti+1]

rdν

q(ti+1) = q(ti) +
∫

]ti,ti+1]
udt

(5.13)

∫
]ti,ti+1]

rdν noté par la suite p(i+ 1) est l'impulsion qui prend en compte l'ensemble des
réactions entre les grains en contact dans l'intervalle ]ti, ti+1]. Avec un schéma d'intégration
implicite,

∫
]ti,ti+1]

udt = hu(i + 1), où h = ti+1 − ti est le pas de discrétisation. De plus

en considérant, E(i, i + 1) comme une approximation numérique de
∫

]ti,ti+1]
Edt et u(i),

u(i+1), q(i) et q(i+1) respectivement celles de u+(ti), u+(ti+1), q(ti) et q(ti+1), l'équation
5.13 devient : {

M(u(i+ 1)− u(i)) = E(i, i+ 1) + p(i+ 1)
q(i+ 1) = q(i) + hu(i+ 1)

(5.14)

Ce système d'équation peut alors se résoudre numériquement pourvu que les valeurs de
p(i+ 1) puissent être dé�nies lors des impacts.

Calcul des forces de contact

Seule la situation simpli�ée à une collision entre 2 disques parfaitement rigides et ho-
mogènes de même rayon Rg et de masse mg est présentée. Cet exemple est la version 2D
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du cas le plus courant dans notre étude (collision binaire entre deux sphères) et fournit
une bonne illustration du calcul des forces de contact dans la méthode NSCD.

Un contact est établi lorsque la distance entre deux grains est négative ou nulle. Cette
distance s'obtient directement à partir de leur position respective. L'équation de la dyna-
mique du contact projetée sur les axes du repère local du contact s'écrit alors :{

U+
N = U−N + δtWNPN

U+
T = U−T + δtWTPT

(5.15)

où PN (respectivement PT ) est la composante normale (respectivement tangentielle) de
la force de contact moyennée sur la durée du contact δt ;WN = 2/mg ;WT = 2/mg+2r2

g/Ig
où Ig = 2

5
mgr

2
g est le moment d'inertie au centre du grain et U−N et U+

N (respectivement U−T
et U+

T ) sont les composantes normales (respectivement tangentielles) de la vitesse relative
avant et après contact.

Figure B.1 � Problème de Signorini-Coulomb

Pour trouver PT et PN , les relations Signorini-Coulomb représentées par le graphique
B.1 sont utilisées. Mais pour pouvoir le faire, il faut choisir une vitesse de contact, qui
du fait de la discontinuité de la vitesse pendant l'impact, n'est pas dé�nie. Une vitesse de
contact est alors supposée comme solution au problème Signorini-Coulomb :{

U c
N =

U+
N+eNU

−
N

1+eN

U c
T =

U+
T +eTU

−
T

1+eT

(5.16)

eN (respectivement eT ) est appelé coe�cient de restitution normal (respectivement
tangentiel). Cette vitesse de contact peut être vue comme un barycentre entre la vitesse
avant et après le contact. En combinant les équations 5.16 et 5.15, il vient donc :{

PN = 1+eN
WN δt

(U c
N − U−N )

PT = 1+eT
WT δt

(U c
T − U−T )

(5.17)

PN et PT sont alors calculés en considérant que le couple (U c
T , U

c
N) est la solution au

problème de Signorini-Coulomb (�gure B.2). Le retour à p(i+1) se fait alors par passage
du repère de contact au repère global du système.
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Figure B.2 � Problème de Signorini-Coulomb avec les droites de l'équation 5.17

C Étude de sensibilité de la méthode DEM-FEM

Plusieurs simulations ont été réalisées a�n d'évaluer la sensibilité des résultats en fonc-
tion des valeurs choisies pour le coe�cient de restitution et le diamètre des billes. Par souci
de simplicité, l'étude a été menée en se basant uniquement sur la con�guration de gre-
naillage utilisant 312 billes. Pour rappel, la simulation utilise un coe�cient de restitution
de 0.8 pour tous les contacts et un diamètre des billes de 2 mm (chapitre 3).

L'étude de sensibilité a porté sur le nombre d'impacts, la vitesse et l'angle moyen
d'impacts issus des simulations DEM ainsi que sur la profondeur moyenne d'empreinte
hN , la moyenne du maximum de compression σM et la distance moyenne à la surface δ
de ce maximum obtenues par la méthode combinée DEM-FEM.

E�et du diamètre des billes

Expérimentalement, le diamètre des billes varie entre 1.8 et 2 mm. Trois con�gurations
ont donc été testées en ne modi�ant que le diamètre des billes (�xé à 1.8, 1.9 et 2 mm).
Les résultats sont présentés dans le tableau C.1.

Résultat
Diamètre des billes

2 mm 1.9 mm 1.8 mm
Nombre d'impacts par mm2 12.4 12.6 12.8
Vitesse moyenne des impacts (m.s−1) 4.5 4.8 5.0
Angle moyen des impacts (◦) 40 39 39
Profondeur d'empreinte hN moyenne (µm) 7.5 7.7 7.7
Contrainte maximale σM moyenne (MPa) 490 500 500
Distance à la surface δ moyenne (µm) 80 80 80

Table C.1 � Sensibilité des résultats en fonction du diamètre des billes.

Une diminution du diamètre des billes implique une légère augmentation du nombre
d'impacts et de leur vitesse moyenne. Malgré une vitesse d'impact plus élevée, l'e�et
sur le matériau reste négligeable que ce soit au niveau des profondeurs d'empreintes ou
du niveau de contraintes. Entre 1.8 et 2 mm, le diamètre des billes n'a donc pas d'e�et
signi�catif sur la simulation du procédé et de ses e�ets sur l'échantillon.
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E�et du coe�cient de restitution

La discussion du chapitre 3 rappelle que le coe�cient de restitution entre la bille et la
paroi dépend de nombreux paramètres tels que le type de matériau et la vitesse d'impact.
Dans la littérature, ce coe�cient est évalué à environ 0.6 [10] pour un premier impact et
augmente rapidement lors d'impacts répétés [230]. Or par souci de simplicité, un coe�cient
de restitution constant a été choisi pour tous les contacts. A�n d'évaluer numériquement
la sensibilité des résultats à ce coe�cient, trois simulations ont été e�ectuées. La première
utilise un coe�cient de 0.8 pour tous les contacts. Dans la seconde simulation, le coe�cient
est �xé à 0.6 pour les contacts avec l'échantillon et à 0.8 pour le reste de la chambre. En�n,
un coe�cient de 0.6 pour tous les contacts a été utilisé dans la troisième simulation. Dans
tous les cas, le coe�cient de restitution pour les contacts bille/bille est toujours �xé à 1.
Le tableau C.2 récapitule les résultats obtenus.

Résultat
Coe�cient de restitution

0.8 0.6 échantillon 0.6
partout 0.8 sinon partout

Nombre d'impacts par mm2 12.4 12.0 9, 1
Vitesse moyenne des impacts (m.s−1) 4.5 4, 0 3, 2
Angle moyen des impacts (◦) 40 42 40
Profondeur d'empreinte hN moyenne (µm) 7.5 6, 7 5.4
Contrainte maximale σM moyenne (MPa) 490 480 460
Distance à la surface δ moyenne (µm) 80 75 65

Table C.2 � Sensibilité des résultats en fonction du coe�cient de restitution.

La diminution du coe�cient de restitution induit une baisse du nombre d'impacts ainsi
que de leur vitesse moyenne. La diminution de cette vitesse provoque une baisse glo-
bale des e�ets du grenaillage sur le matériau. La profondeur des empreintes et le niveau
de contraintes résiduelles de compression diminuent. Néanmoins l'e�et du coe�cient est
négligeable lorsque seul celui du contact bille/échantillon est modi�é.

Expérimentalement, le nombre d'empreintes relevé sur l'échantillon grenaillé avec 312
billes est de 12.2 par mm2(chapitre 2) et leur profondeur est de 7.8 µm en moyenne. Ainsi,
la simulation utilisant un coe�cient de 0.8 pour tous les contacts est la plus proche de
l'étude expérimentale. Ce coe�cient a donc été conservé pour les études du chapitre 3.

D Validation du modèle d'impact FEM

E�ets des choix de modélisation sur la simulation mono-impact

Pour évaluer la �abilité du modèle mono-impact de référence (décrit dans la section 3.2),
l'e�et des conditions aux limites aux bords de l'échantillon, du ra�nement du maillage et
de l'épaisseur de l'échantillon a été étudié. Ces analyses ont été e�ectuées pour un impact
normal (α = 0◦) de 4 m · s−1.
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Choix des conditions aux limites aux parois

L'e�et de conditions aux limites utilisées au bord de l'échantillon a été testé a�n de
s'assurer que l'échantillon était su�samment large. Trois con�gurations ont été choisies :
les conditions de bords libres, correspondant au modèle de référence, notée Ref par la
suite ; les conditions de symétrie, notée Sym et l'ajout d'éléments in�nis CIN3D8 entourant
l'échantillon (cf. �gure D.1), notée In�ni. Les éléments CIN3D8 permettent dans une
situation linéaire et parfaitement élastique de simuler une distance in�nie, les ondes de
déformation ne se ré�échissant plus sur les bords de l'échantillon.

Figure D.1 � Géométrie du modèle avec éléments in�nis CIN3D8 - Vue de dessus.

Aucune di�érence signi�cative n'est observée entre les trois simulations (voir le tableau
D.1). Les dimensions de l'échantillon sont su�samment grandes pour que le choix des
conditions aux limites aux bords de celui-ci n'ait pas d'e�et signi�catif sur les résultats.
Les conditions de bords libres choisies pour le modèle de référence sont donc validées.

Grandeur étudiée Ref Sym In�ni
Profondeur �nale hF de l'empreinte (µm) 7.45 7.45 7.45
Valeur maximale σM de σY Y (MPa) 528 529 530
Profondeur δ de σM (µm) 110 110 110

Table D.1 � E�et des conditions aux limites sur les valeurs observées.

Ra�nement du maillage

Une étude de convergence a été menée en comparant trois maillages ; le maillage de
référence de 486 000 éléments noté Ref, un maillage plus grossier de 256 000 éléments noté
Grossier et un maillage plus ra�né de 1 183 000 éléments noté Fin. Une présentation des
trois maillages au niveau de la zone d'impact est donnée sur la �gure D.2.
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Figure D.2 � Coupe y=0 au niveau de la zone d'impact des trois maillages étudiés.

Comme présenté sur le tableau D.2, la simulation avec le maillage grossier donne des
résultats di�érents de ceux obtenus avec un maillage plus ra�né : 5% de di�érence est
observé pour σM entre le maillage grossier et celui de référence. Par ailleurs, aucune
di�érence signi�cative n'est observée entre le maillage de référence et celui plus �n. Le
maillage de référence est donc bien adapté pour nos simulations mono-impact.

Grandeur étudiée Ref Grossier Dense
Profondeur �nale hF de l'empreinte (µm) 7.36 7.45 7.38
Valeur maximale σM de σY Y (MPa) 549 528 551
Profondeur δ de σM (µm) 110 110 110

Table D.2 � E�et du maillage sur les valeurs observées.

E�et de l'épaisseur de l'échantillon

A�n de s'assurer que l'épaisseur choisie pour l'échantillon était su�sante, trois simula-
tions mono-impact ont été réalisées avec respectivement l'épaisseur de référence 1500 µm
notée Ref, une épaisseur plus �ne de 200 µm notée Fine et une plus grande de 4000 µm
notée Epaisse. Les trois modèles ont été obtenus en retirant ou en ajoutant des éléments
à la base de l'échantillon de 1500 µm contenant les 486 000 éléments. Le maillage de
l'échantillon au niveau de l'impact est donc identique pour les trois simulations.
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Grandeur étudiée Ref Fine Epaisse
Profondeur �nale hF de l'empreinte (µm) 7.36 7.54 7.32
Valeur maximale σM de σY Y (MPa) 549 501 550
Profondeur δ de σM (µm) 110 95 110

Table D.3 � E�et de la profondeur sur les valeurs observées.

Entre l'échantillon épais de 200 µm et celui de 1500 µm, une di�érence de plus de
50 MPa sur σM soit une baisse de 10% est observée (cf. tableau D.3). Aucune di�érence
signi�cative n'est constatée entre l'échantillon de 1500 µm et celui de 4000 µm. L'épaisseur
de 1500 µm choisie pour la simulation de référence est donc su�sante pour la simulation
de l'impact étudié.

Confrontation du modèle avec ceux de la littérature

Le modèle de référence a été testé sur deux études extraites de la littérature. Pour
e�ectuer la comparaison, les paramètres physiques de notre modèle ont été changés pour
être conforme à ceux utilisés par les auteurs. La loi de comportement de l'échantillon, le
diamètre, la masse et la vitesse de la bille ainsi que le coe�cient de frottement bille/pièce
ont donc été modi�és.

Étude d'un impact de forte énergie

Hong et al. [90, 91] ont réalisé une simulation d'un impact normal de 75 m · s−1 d'une
bille de 1 mm de diamètre sur un échantillon déformable. La bille est supposée parfaite-
ment rigide et pèse 4.085 mg. La densité de l'échantillon est de 7800 kg/m3. Le comporte-
ment de l'échantillon est modélisé par une loi élasto-plastique isotrope et sans écrouissage
avec un module d'Young de 200 GPa, un coe�cient de Poisson de 0.3 et une limite d'élas-
ticité de 760 MPa. Le contact est supposé sans frottement, (µ = 0).

Figure D.3 � σY Y normalisée par la limite élastique Ye en fonction de la profondeur
suivant l'axe d'impact.
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Seul le pro�l de σXX en fonction de la profondeur et le long de l'axe d'impact est fourni
dans la publication de Hong et al. [90, 91]. La �gure D.3 superpose le pro�l de contraintes
résiduelles σY Y obtenu par Hong et al. [90] avec celui calculé par notre modèle nommé
simulation test. Une très bonne correspondance est observée entre les deux simulations
avec un maximum de compression σM de 875 MPa atteint à une profondeur δ de 150 µm.
σY Y change ensuite de signe à environ 400 µm de profondeur.

Étude d'un impact à faible énergie

Zhang et al. [245] ont réalisé des simulations d'un impact normal de 3, 6 et 9 m · s−1

d'une bille de 3 mm de diamètre sur un échantillon déformable. La bille de 11.31 mg
est considérée comme parfaitement rigide. L'échantillon d'une densité de 8000 kg/m3 est
modélisé par une loi de comportement élasto-viscoplastique isotrope dite de Johnson-Cook
(voir équation 5.18).

σP = [A+BεnP ]

[
1 + C ln

(
ε̇

ε̇0

)]
(5.18)

Les di�érents coe�cients de la loi de comportement sont fournis dans le tableau D.4.
Le coe�cient de frottement n'est pas mentionné par Zhang et al. [245]. La valeur µ = 0.01
a alors été choisie.

Elasticité Plasticité : formule de
isotrope Johnson - Cook
E ν A B n C ε̇0

193 GPa 0.3 305 MPa 1161 MPa 0.061 0.01 1 s−1

Table D.4 � Paramètres de Johnson -Cook utilisés par Zhang et al. [245].

La �gure D.4 montre une bonne adéquation entre le pro�l de contraintes résiduelles
obtenu par Zhang et al. [245] et celui calculé par notre modèle (nommé Test) pour les 3
vitesses considérées. Les maxima de compression σM varient de 480 MPa pour la vitesse
d'impact de 3 m · s−1 à 540 MPa pour 9 m · s−1. Si une di�érence apparaît sur les valeurs
de σY Y en extrême surface, celle-ci est liée au choix arbitraire du coe�cient de frottement
µ.

Figure D.4 � σXX normalisée par A (paramètre de la loi de Johnson-Cook) en fonction
de la profondeur.
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Le modèle de référence proposé reproduit donc de manière satisfaisante deux simula-
tions très di�érentes que cela soit par leur condition de chargement que par leur loi de
comportement. Celui-ci est donc considéré comme adapté à notre étude tant au niveau
des dimensions et du maillage que pour les conditions aux limites.

E Simulation de traction sur un agrégat 3D
Convergence du maillage

Cette annexe a pour objectif de décrire l'e�et du maillage sur les essais de traction et
de compression réalisés dans la section 4.2 sur un agrégat polycristallin 3D.

Le modèle éléments �nis a été décrit en détail dans la section 4.2. Pour rappel, la
simulation a été réalisée sous Abaqus/Implicite avec la subroutine ANAIS (module Nlgeom
activé). La géométrie de l'éprouvette est un cube de 320 µm de côté composé de 4096
grains cubiques. La traction a été simulée avec une vitesse de déplacement constante
induisant une vitesse de déformation initiale de 10−4 s−1. L'agrégat 3D, identique à celui
de la section 4.2, possède une texture identique à celle de référence dé�nie dans le chapitre
expérimental (voir �gure 4.2). Les essais ont tous été e�ectués selon la direction ND.

La convergence du maillage porte sur la courbe de contrainte/déformation. Quatre
maillages ont été testés en augmentant le nombre d'éléments par grain (voir tableau E.1).

Nombre d'éléments Taille Nombre total
par grain des éléments d'éléments

1 20 µm 4096
8 10 µm 32768
27 6.6 µm 110592
64 5 µm 262144

Table E.1 � Nombre et dimension des éléments utilisés pour l'étude de convergence

La �gure E.1 présente les courbes de traction associées à chacun des maillages ainsi
que la courbe expérimentale. Augmenter le nombre d'éléments par grain diminue la pente
d'écrouissage. En e�et, un grain représenté avec peu d'éléments ne peut reprendre correc-
tement les e�ets géométriques induits par la déformation des grains adjacents. Néanmoins,
au-delà de 27 éléments par grain, la courbe de traction est très peu a�ectée par le nombre
d'éléments. L'écart entre les deux courbes, calculé entre 3 et 30% de déformation, n'est
que d'environ 10 MPa.

Par ailleurs, ces deux courbes sont très proches de la courbe expérimentale avec un
écart inférieur à 10 MPa (toujours calculé entre 3 et 30% de déformation). Ainsi, le modèle
d'essai de traction sur le polycristal 3D du chapitre 4 n'utilise que 27 éléments par grain.
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Figure E.1 � Courbes de traction pour di�érentes tailles d'éléments.

F Simulation d'impact sur l'agrégat polycristallin
E�et des conditions aux limites

Cette annexe a pour objectif de véri�er que les conditions aux limites appliquées à
l'agrégat pour simuler l'impact (voir le modèle implicite de la section 4.4) correspond
bien à la sollicitation d'impact obtenue à l'aide du modèle explicite (voir section 3.2).

Pour rappel, le modèle explicite d'impact a été utilisé pour établir les conditions aux
limites de déplacement à appliquer à l'agrégat. Pour cela, le maillage du modèle explicite
d'impact a dû être été adapté a�n que, dans la zone concernée, il puisse correspondre à
celui de l'agrégat.

Deux points doivent donc être étudiés :
� Quel est l'e�et du changement de maillage dans la simulation explicite d'impact ?
� Les conditions aux limites appliquées à l'agrégat correspondent-elles à la sollicitation
d'impact souhaitée (passage de l'explicite à l'implicite) ?

A�n de pouvoir comparer les e�ets du changement de maillage et du passage de l'ex-
plicite à l'implicite, l'ensemble des simulations a été réalisé en utilisant la même loi de
comportement, à savoir la loi élasto-plastique homogène utilisé dans la section 3.2, y
compris pour le comportement de l'agrégat polycristallin.

La comparaison a été e�ectuée dans le cas d'un impact normal de 11 m · s−1. Les car-
tographies de l'ensemble des composantes de la contrainte (�gure F.1, F.2, F.3) ont été
tracées pour chacune des 3 simulations d'impact dans le plan XZ contenant l'axe d'im-
pact. Il apparaît que l'e�et du changement de maillage est négligeable et ne permet que
d'augmenter la résolution des résultats. Le passage de l'explicite à l'implicite se fait quant
à lui sans aucune modi�cation.
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Figure F.1 � Cartographies des composantes de la contrainte résiduelle après un impact
normal de 11 m · s−1. Modèle explicite d'impact avec le maillage d'origine utilisé dans la
section 3.2.

Figure F.2 � Cartographies des composantes de la contrainte résiduelle après un im-
pact normal de 11 m · s−1. Modèle explicite d'impact avec le maillage adapté à l'agrégat
polycristallin.
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Figure F.3 � Cartographies des composantes de la contrainte résiduelle après un impact
normal de 11 m · s−1. Modèle implicite e�ectué sur l'agrégat avec la loi de comportement
uniforme.

G E�et de la microstructure dans l'étude d'un impact
normal

La section 5.1 a présenté en détail l'étude numérique d'un impact normal de 6 m · s−1

en utilisant la loi de plasticité cristalline adaptée à l'INCONEL690. Seuls les résultats
concernant l'agrégat AP1 y ont été présentés. Dans cette section, l'e�et de la microstruc-
ture sera étudié en comparant les résultats obtenus avec les agrégats AP2 et AP3 tels
que dé�nis dans la section 4.4.6. Pour rappel, ces agrégats ont été choisis a�n de tester
l'e�et de la texture (agrégat AP2) et de la microstructure (agrégat AP3) tout en restant
dans des microstructures représentatives pour l'INCONEL690. L'objectif de cette section
consiste donc surtout à véri�er la sensibilité des résultats en fonction de la variabilité des
microstructures observées pour l'INCONEL690.

Tout comme dans la section 5.1, l'analyse portera sur les contraintes résiduelles, la
désorientation (temporelle) et la densité totale de dislocations stockées après un impact
normal de 6 m · s−1.
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Contraintes résiduelles de compression

La �gure G.1 présente la composante σXX de la contrainte résiduelle établie après un
impact normal de 6 m · s−1 pour les trois agrégats.

Figure G.1 � Cartographies de σXX suite à un impact normal de 6 m · s−1 sur l'agrégat
a) AP1, b) AP2 et c) AP3.

Les trois cartographies sont similaires malgré des �uctuations spéci�ques à chaque mi-
crostructure. Pour quanti�er ces �uctuations, un pro�l moyen calculé sur une bande de
100 µm centrée dans l'axe de l'impact a été tracé pour chaque agrégat (�gure G.2). Les
résultats ont été superposés à celui obtenu avec la loi de comportement homogène (voir
section 3.2). Les �uctuations sont de faibles ampleurs avec un écart d'environ 50 MPa
entre les courbes obtenues en plasticité cristalline et celle obtenue en homogène.

Figure G.2 � Pro�ls moyens de σXX sur une bande de 100 µm dans l'axe de l'impact
obtenu avec la loi de comportement homogène et celle de plasticité cristalline sur les
agrégats AP1, AP2 et AP3.
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Désorientation sous impact

Les �gures G.3 donnent les mêmes tendances de désorientation que celles observées
dans le cas d'un impact normal de 11 m · s−1 (section 4.4.6). Quel que soit l'agrégat, la
désorientation atteint un maximum de 6◦ en surface au bord de l'empreinte. Les change-
ments de texture (agrégat AP2) et de la microstructure (agrégat AP3) ne modi�ent que
localement la désorientation des grains.

Figure G.3 � Cartographies de désorientation après un impact normal de 6 m · s−1 sur
l'agrégat a) AP1 b) AP2 et c) AP3.

Densité totale de dislocations

La �gure G.4 présente la densité totale de dislocations stockées ρtot générée par un
impact normal de 6 m · s−1 pour les trois agrégats étudiées. Pour les trois agrégats, les
tendances obtenues sont identiques avec une concentration de ρtot dans les grains situés
en surface au bord de l'empreinte.

Figure G.4 � Cartographies de la densité totale de dislocations stockées ρtot après un
impact normal de 6 m · s−1 sur l'agrégat a) AP1, b) AP2 et c) AP3.

L'hétérogénéité du stockage des dislocations a été quanti�ée en traçant un pro�l moyen
de ρtot au bord (droit) et au centre de l'empreinte pour les trois agrégats étudiés (voir les
bandes rouges sur la �gure G.5).
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Figure G.5 � Pro�ls moyens de ρtot au centre et au bord droit de l'empreinte pour les
trois agrégats polycristallins.

Les pro�ls sont globalement similaires pour les trois agrégats avec un même maximum
autour de 8.5 · 1014 m−2 obtenu pour les pro�ls au bord de l'empreinte et de 3 · 1014 m−2

pour les pro�ls au centre de l'empreinte.

En conclusion, les changements de texture et de microstructure modi�ent localement
les di�érentes variables analysées mais l'ensemble des tendances sont conservées. Ainsi, les
résultats extraits sur un seul agrégat apparaissent comme représentatifs du comportement
de l'INCONEL690 sous un impact.
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