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Modélisation polycristalline du comportement d’un
Alliage a Mémoire de Forme (AMF) de type Ni-Ti sous
sollicitations multiaxiales

A. Maynadier?, D. Depriester?, K. Lavernhe-Taillard®, O. Hubert?

a. Laboratoire de Mécanique et Technologie (LMT-Cachan), ENS de Cachan/CNRS UMR
8535/Univ. Paris 6/PRES UniverSud Paris, 61 Avenue du Président Wilson, F-94235 Cachan

Résumé :

Les propriétés des AMF sont dues a une transformation de phase solide solide réversible induite
par la contrainte ou la température. Pour les AMF de type Ni49,75%at-Ti, c’est une transformation
isochore qui, d’une phase cubique (austénite), forme une phase monoclinique (martensite) avec 24
orientations possibles (variantes). A partir des géométries locales et des énergies par variante, nous
proposons un modéle polycristallin multiaxial qui rend compte du fort couplage thermomécanique lors
de la transformation de phase. Des essais quasi statiques permettent de le valider.

Abstract :

SMA’s peculiar properties are due to a reversible solid to solid phase transformation which can be
induced either by stress or température. For Ni49,75at%-Ti SMA this isochoric transformation forms
a monoclinic phase (martensite) from a cubic parent phase (austenite), with 24 possible orientations
(variants). From the local geometries and the Gibbs energy of each variant, we propose a polycristalline
multiazial model which reflects the strong thermomechanical coupling of the phase transformation.
Quasi-static tests are performed for validation.

Mots clefs : couplage thermo-mécanque ; modele micro-macro ; Alliage & Mémoire de
Forme

1 Introduction

Les Alliages & Mémoire de Forme (AMF) présentent un comportement spécifique, appelé pseudo-
élasticité, qui est la capacité a se déformer en grande proportion (jusqu'a 8% en traction) de fagon
réversible [1] [6]. La pseudo-élasticité est associée a lapparition d’une phase dite martensite (M)
a l'intérieur d’une phase mere appelée Austénite (A). Cette transformation peut étre induite par
un chargement thermique ou par un chargement mécanique multiaxial [1] [6] [2]. L’utilisation des
AMFs pour les structures de plus en plus complexes a rendu nécessaire le développement de modeles
thermomécaniques pour des volumes élémentaires représentatifs (VER) efficaces.

Il existe dans la littérature de nombreux modeles pour décrire le comportement des AMF. Deux ap-
proches différentes peuvent étre dégagées. Les modeles phénoménologiques décrivent le comportement
a une échelle macroscopique en se fondant sur des observations faites a4 la méme échelle [3], [4]. Ces
approches sont basées sur la thermodynamique des milieux continus, et sont donc capables de décrire
les phénomeénes thermo-mécaniques tels que la génération de chaleur et la diffusion associées a la
transformation de phase [5]. Ils sont généralement limités aux sollicitations mécaniques uniaxiales et
les informations microstructurales ne sont pas accessibles. Pour les approches micromécaniques, les
variables internes sont définies a ’échelle de la microstructure [6] [7] : la transformation de phase cor-
respond a une modification géométrique de la maille cristalline. Ce type de modélisation nécessite un
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grand nombre de données expérimentales & 1’échelle micro et / ou des observations microstructurales
[1] [8]. Les calculs impliquent généralement la minimisation d’une fonctionnelle trés couteuse en temps.

Dans ce contexte, le développement d’un modele micro-macro multiaxial, ou le fort couplage thermo-
mécanique est pris en compte, est pertinent. Le développement d’une telle approche repose sur deux
points essentiels. Le premier est la définition des regles de passage d’une échelle & ’autre, en fonction
de la microstructure du matériau étudié, et permettant d’estimer les fluctuations des champs locaux
pour un chargement macroscopique donné. Le second est une description appropriée du comporte-
ment de chacun des constituants. Nous proposons d’utiliser des hypotheses simplificatrices pour une
estimation plus rapide du comportement thermomécanique. Plusieurs échelles sont alors choisies pour
définir ce comportement, conduisant a une stratégie de calcul multi-échelle. La premiere échelle pour
laquelle les états chimique et mécanique peuvent étre considérés comme homogenes, est 1’échelle de la
variante. L’échelle suivante est celle du monocristal. A cette échelle, la modification géométrique du
réseau cristallin et I’énergie chimique permettent de définir I’énergie libre de la variante. Une approche
statistique de type Boltzmann est alors appliquée pour estimer les fractions volumiques de chaque
variante a l'intérieur du grain. On définit ensuite 1’échelle polycristalline comme le volume élémentaire
représentatif (VER). Les quantités macroscopiques sont alors estimées par homogénéisation.

Le comportement particulier de notre AMF est mis en évidence dans la premiere partie de cet article,
grace des mesures de champs effectuées au cours de différents essais de traction. La deuxieme partie
décrit les principales caractéristiques du modele multiaxal multi-échelles. Puis, dans une troisieme
partie, une application a un essai unidirectionnel sur un échantillon monocristallin montre la bonne
adéquation entre les résultats de la modélisation et les expériences.

2 Comportement macroscopique d’'un AMF polycristallin de type
Ni-49, 6%, Ti
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FIGURE 1 — (a) Relevé contrainte-allongement lors d’un essai uniaxial sur éprouvette tubulaire a
1,1 x 1074571 (b) Cartes spatio-temporelles de €longitudinal €t de T mesurées par corrélation d’images
infrarouges (IRIC [11]), lors d'un essai de traction sur éprouvette plate & 4,2 x 10745~}

Le matériau étudié est un alliage de nickel-titane en proportion quasi-stoechiométrique. Pour les
essais, NiTiFrance fabrique les échantillons. Ils sont tréfillés et ont subi un recuit en bain de sel pen-
dant deux minutes. Cela donne des échantillons polycristallins avec une taille de grain de l'ordre
30 microns. A température ambiante, le matériau est intégralement austénitique [11]. La courbe
contrainte-déformation d’un essai de traction-compression effectué sur un échantillon tubulaire a 28°C
est présentée figure 1-(a). En traction, on peut observer le plateau typique, associé a une génération
de bandes de localisation. Des mesures de champs cinématiques et thermiques (fig. 1 (b) [11]) ont
été effectués lors d’essais de traction sur des éprouvettes plates (20x2x120mm). On observe notem-
ment que la température et la déformation augmentent de maniére uniforme et simultanée jusqu’a ce
que la déformation atteigne 1%, puis la localisation se produit. La déformation dans les bandes de



20°™¢ Congrés Francais de Mécanique Besancon, 29 aoit au 2 septembre 2011

transformation augmente alors jusqu’a 5% avant qu’elle ne sature, a partir de cet instant les bandes
s’élargissent. Simultanément, la température au front des bandes s’éleve, localement elle peut étre
plus élevée de 7°C' que dans les zones homogenes. Cela dépend évidemment des conditions thermiques
(convection, vitesse de sollicitation...)

3 Modélisation multichelle d’une transformation de phase sous so-
licitation thermique ou mécanique multiaxiale

La transformation décrite précédemment met en jeu trois échelles : I’échelle de la variante (de la de
phase), I’échelle du monocristal et celle du polycristal. Le milieu polycristallin subit & la fois le charge-
ment thermique et mécanique qui peut étre multiaxial. Dans une premiere approche, la température T’
est considérée homogene sur le milieu. Puisque le comportement élastique du monocristal est différent
du comportement élastique du polycristal, la contrainte o n’est pas homogene a 1’échelle du polycristal.
Les outils de localisation et d’homogénéisation, d’apres les approches d’Eshelby et Hill [9], seront mis
en oeuvre. Dans les grains, 'austénite et la martensite affichent des orientations cristallographiques,
des symétries et des propriétés élastiques différentes. La contrainte est donc hétérogéne a I'intérieur
du grain. Enfin, nous faisons I’hypothese usuelle d’homogénéité de la déformation de transformation a
I'intérieur de chaque variante de martensite. Chaque phase, notée @, est considérée comme une sous-
structure d’'un monocristal ou d’un grain notée g dans un milieu polycristallin considéré comme un
volume élémentaire représentatif (VER). Chaque phase a une structure cristalline et une orientation
propre, déduite de celles de la phase mere. Dans le reste du document une phase correspond soit a une
variante M de martensite soit & la phase mere A. Chaque phase présente des propriétés élastiques et
chimiques homogenes. Ainsi la déformation de transformation peut étre calculée a partir des matrices
de transformation de chaque variante. Elle est égale & zéro pour la phase A (phase de référence).

Cette communication présente un premier pas dans cette démarche, c’est a dire un modele mono-
cristallin qui prévoit la fraction volumique de chaque phase grace a 'estimation de I’énergie libre de
I’ensemble des variantes. Il est en effet fondé sur le simple fait que la phase la plus prompte a se
développer est celle qui possede I’énergie libre la plus basse. Cette énergie (qui peut étre vue comme
I'énergie de Gibbs) est la somme des énergies élastiques et chimiques. Dans cette approche, nous
négligeons le role des énergies interfaciales, car elles sont supposées avoir la méme influence sur toutes
les phases (augmentation globale de 1’énergie). D’autre part, ces énergies sont fortement dépendantes
de la topographie qui est ici inconnue. La transformation martensitique correspond a un profond
changement dans le réseau cristallin. Elle se traduit par une distorsion (cisaillement) et une rotation
du réseau, alors que le volume reste constant. Un opérateur gradient de transformation peut étre
utilisé pour décrire cette transformation. On consideére n phases ® (& = 0 désigne 1’Austénite). Les
matrices Up —0...n, sont les gradients de tranformation, assurant le passage de la configuration initiale
7o (Austenitique) & la configuration déformée 7 ¢ :

To=UsTo (1)

La déformation de transformation est définie comme le tenseur de Green-Lagrange associé a la trans-
formation :

df ~ By = J(ULU, ~ 1) (2)
Par la suite, les phases ® subissent des chargements thermiques 1" et mécaniques og uniformes. On
s’'intéresse a Wg I’énergie chimique et a Wqﬁl I’énergie élastique. A chaque phase peut étre associée
une énergie de liaison, reliée a 'enthalpie Hg. L’entropie Sg doit aussi étre prise en compte puisque
nous nous intéressons aux équilibres d’énergie entre différentes phases a différentes températures.
L’auténite a une enthalpie et une entropie différente de la martensite, ces deux grandeurs sont par
contre les mémes pour toutes les variantes, qu’elles soient thermiquement ou mécaniquement induites.
L’énergie chimique considérée est donc ’enthalpie libre :

Wi = He — TS (3)
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L’énergie élastique est une fonction du tenseur local des contraintes og (il s’agit du tenseur des
contraintes de Cauchy, ce qui suppose une approximation de petites perturbations pour ’expression
du tenseur des déformations) :

1
ng = 5(0@ : C(I;l 10) (4)
Cyp représente le tenseur de rigidité, il est différent pour chaque phase ®. Dans cette expression, le
couplage avec la transformation de phase n’apparait pas directement car la contrainte locale est une
fonction complexe de la contrainte macroscopique appliquée et de la contrainte interne associée a la
déformation de transformation. D’apres Hill [9], la contrainte localisée vaut :

op =043+ C": (€0 — €g) (5)

04 est le tenseur des contraintes défini a I’échelle du grain. eg et €4 sont les tenseurs de déformations a
I’échelle de la phase et du grain. C* est le tenseur d’influence de Hill. En supposant les déformations
uniformes, il a été montré dans [10] que 1’énergie élastique peut se réduire a :

WG =W —o0g4:€f (6)

W7 est un terme énergétique homogene par grain. Il n’est pas discriminant dans la comparaison des
énergies. On le choisira nul. L’énergie libre totale a 1’échelle de la phase vaut donc :

Wo = Hp —T.Sp — 0y : €f (7)

A cette expression générale on ajoute un terme énergétique, noté Lg, modélisant le retard da a la
germination d’une phase dans autre (chaleur latente). Il dépend notamment de I’histoire de charge-
ment. A chaque phase @, il est maintenant possible d’associer une fraction volumique f, calculée a
partir de son énergie libre et de celle des autres phases. On utilise une distribution de probabilité de
Boltzmann, souvent utilisée dans les probléemes de magnéto-mécanique [10] :

_ exp(—As.Ws)
Sy cap(~AsWa)

Le parametre Ag permet d’ajuster le ratio des énergies de différentes natures lors de la comparaison.
Le tenseur des déformations de transformation d’un monocristal est calculé par une loi des mélanges :

fo (8)

=) =Y fuch )
d=0

La modélisation du comportement d’un polycristal est envisageable des lors que ’on décrit ’agrégat
de monocristaux par une fonction de distribution d’orientation (ODF). Une premiere étape majeure
consistera & calculer la contrainte a ’échelle du grain a partir de la contrainte macroscopique appliquée
par une procédure de localisation [9]. Une méthode auto-cohérente peut étre utilisée. La seconde étape
sera une procédure d’homogénéisation qui permettra d’atteindre les déformations de transformation
macroscopiques.

4 Simulation d’un essai de traction-compression sur monocristal

La transformation martensitique qui a lieu dans le Ni — 49.6%;T% correspond & une transformation
de la phase cubique (Austenite (A)) en 24 variantes monocliniques (Martensite (M)), par 12 transfor-
mations géométriques distinctes [1]. Les tenseurs de transformation peuvent étres calculées a partir
des parameres de maille et de l'orientation cristalline (voir [1], [8], [2]).

AH=Hy—Hy | AS=54— Sy Ly LA Ag
(J/m?) (J/m*/K) (J/m?) | (J/m?) | (m?/J])
80 x 10° 0,38 x 10° 10 x 10 | 5 x 10% | 4 x 1077
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macroscopic strain

Austenite ratic
3

FIGURE 2 — (a) Fraction volumique d’A pour chaque (o,7) (b) Déformation macro sur laxe de
sollicitation. (Cas de transformation A — M)

Pour d’évidentes raisons de concision, seule la simulation d’un essai de traction-compression est
présentée ici. Cependant, ce modele a caractere multiaxial peut étre appliqué a des essais a char-
gements complexes ou non-proportionnels. Pour ’heure, on considére un monocristal. La contraintes
est appliquée sur ’axe [110] de I’A. Les fractions volumiques sont calculées pour chaque (o, T') exploré.
A cause des différences entre transformations directe et inverse, deux jeux de fractions volumiques sont
calculés. La figure 2.(a) montre par exemple la fraction volumique de A pour la transformation directe
(A — M). La figure 2.(b) represente la déformation de transformation macroscopique dans l’axe de
chargement. Grace & Lg, la chaleur latente de germination introduite (retard entre A — M et M — A),
les transformations directe et inverse font apparaitre les variantes a des niveaux de température et
de contrainte différents, induisant des boucles d’hystérésis. Un tel essai uniaxial, en condition quasi-
isotherme (faible vitesse) est donné figure 3.(a). La contrainte varie arbitrairement entre 10000 Pa et
—1000M Pa. La dissymétrie traction/compression du monocristal s’obtient automatiquement car les
variantes de M favorisées ne sont pas les mémes (fig 3.(b)). Comme les éprouvettes présentent une
forte texture, le comportement assymétrique du polycristal découlera naturellement du comportement
assymétrique du monocristal correspondant a la direction prépondérante [12]. Le modele donne donc
une bonne description qualitative des différents comportements selon les conditions de chargement,
ainsi que des informations intéressantes sur les répartions de phases.

. 1p* Macroscopic transformation strain at T=301 °K
1 . . .
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FIGURE 3 — (a) Déformation macro Vs contrainte appliquée : simulation de traction-compression
isotherme (b) Fractions volumiques de chaque phase
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5 Conclusion et Perspectives

Dans cette communication, nous proposons un modele multiaxial et multi-échelle afin de rendre compte
du fort couplage thermo-mécanique dans les Alliages & Mémoire de Forme. A Déchelle microscopique,
le modele est basé sur les modifications géométriques du réseau cristallin, sous 'effet de la température
ou de la contrainte. Les fractions volumiques de chaque phase sont évaluées grace & une comparaison
statistique, de type Boltzmann, des énergies. Les estimations numériques des indicateurs pour le
monocristal, tels que la déformation macroscopique de transformation ou la répartition des variantes,
sont en accord avec les observations expérimentales. La prochaine étape est I'introduction de ce modele
mono-cristallin dans un systéme polycristallin. La prédiction des bandes de localisation et la diffusion
de la chaleur, pour une épouvette sollicitée en traction uniaxiale nécessite d’une part, I’introduction
d’une loi de comportement pour un Volume Elementaire Representatif (VER) dans un code élément
fini, et d’autre part une résolution en temps réel de I’équation de la diffusion de la chaleur.

Pour I'heure, de nombreux parametres sont choisis arbitrairement. Nous envisageons des campagnes
d’essais afin de mesurer certains d’entre eux ( parametres de maille, enthalpie et entropie). Des essais
particuliers, instrumentés avec des outils de mesure de champs cinématiques et thermique devraient
nous permettre d’identifier les parametres thermiques locaux et structuraux, ainsi que la variable
d’ajustement As. Evidemment, la démarche scientifique développée ici peut étre appliquée a tout
autre type d’AMF.
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