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Introduction

Depuis septembre 2006, j’occupe un poste de Maître de Conférences au centre de
Paris de l’École Nationale Supérieure d’Arts et Métiers et j’ai été affecté au laboratoire
Procédés et Ingénierie en Mécanique et Matériaux (PIMM). Ces années ont été riches à la
fois en enseignement et en recherche puisque j’ai entre autre participé à plusieurs projets
pédagogiques et scientifiques et j’ai co-encadré plusieurs thèses.

Ce mémoire d’Habilitation à Diriger de Recherches est donc tout d’abord l’occasion de
faire le bilan sur l’ensemble de mes activités pédagogiques et scientifiques depuis ma thèse
marquant le début de mes activités de recherche mais également d’enseignement puisque
j’occupais à ce moment là un poste de Professeur Agrégé dans le supérieur. Ce mémoire
me permettra également de dresser mes perspectives de recherches pour les années à venir.

Le plan de ce mémoire se divisera donc en deux parties composées chacune d’elles de
plusieurs chapitres. La première s’intitulera « Activités et responsabilités pédagogiques
et administratives » et détaillera mes activités d’enseignement et mes différentes respon-
sabilités au sein des établissements d’enseignement et des laboratoires dans lesquels j’ai
été affecté.

La deuxième partie intitulée « Mémoire de recherche » fera le bilan de mes activités
de recherches. Elle présentera dans un premier les outils expérimentaux et théoriques que
j’ai utilisés et développés et dans un deuxième temps j’y détaillerai mes trois grands axes
de recherche sur le comportement dynamique des matériaux, la fatigue des matériaux et
des structures et le vieillissement dynamique des matériaux.
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Première partie

Activités et responsabilités
pédagogiques et admisnistratives

3





Chapitre 1

Curriculum Vitæ

Nicolas RANC
151 boulevard de l’Hôpital
75013 Paris, FRANCE
T+33 1 44 24 61 45
v+33 1 44 24 64 68
✉ nicolas.ranc@ensam.eu
http ://pimm.paris.ensam.fr/fr/user/9

Formation

2000-2004 Doctorat, Sciences pour l’ingénieur, Université Paris 10 - Nanterre.
1998-1999 D.E.A., Mécanique et Matériaux, École Normale Supérieure de Cachan.

1998 Agrégation, Génie Civil option Structure et Ouvrages.
1994-1998 Élève de l’École Normale Supérieure de Cachan.
1991-1994 Classe Préparatoire, option Physique, Lycée Michelet, Vanves.

1991 Baccalauréat, série C.
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1. Curriculum Vitæ

Doctorat en sciences pour l’ingénieur

Titre Étude des champs de température et de déformation dans les matériaux
métalliques sollicités à grande vitesse de déformation

Spécialité Énergétique
Date 20 décembre 2004

Mention Très honorable avec les félicitations du jury
Cadre Collaboration entre le Laboratoire d’Énergétique et d’Économie d’Éner-

gie (Université Paris 10 - Nanterre) et le Centre Technique d’Arcueil,
Délégation Générale pour l’Armement (Ministère de la défense)

Jury Alain MOLINARI Président Université de Metz
André CHRYSOCHOOS Rapporteur Université Montpellier II
Claudio RONCHI Rapporteur ITU Karlsruhe
Philippe HERVE Directeur de thèse Université Paris 10
Marie REYNIER Examinateur Direction ENSAM
Hervé COUQUE Examinateur Giat Industries
Thierry THOMAS Invité SNECMA
Vincent PINA Invité Université Paris 10

Expérience

2006-2014 Maître de Conférences, École Nationale Supérieure d’Arts et Métiers,
Paris.

1999-2006 Professeur Agrégé (PRAG), Université Paris 10, Nanterre.
1999-2000 Service Militaire National, Centre Technique d’Arcueil, Arcueil.

Technicien du Contingent.

1998-1999 Professeur Stagiaire, IUFM de Créteil.
Enseignement de l’ESTI (Etude des Systèmes Techniques Industriels) en terminale STI

Génie Civil, Lycée Gustave Eiffel de Gagny.
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Chapitre 2

Activités pédagogiques

2.1 Enseignements

Ma première expérience pédagogique a débuté à l’École Normale Supérieure de Ca-
chan où j’ai préparé l’Agrégation de génie civil option structures et ouvrages. Une fois le
concours obtenu, j’ai ensuite validé mon agrégation pendant une année à l’IUFM 1 de Cré-
teil en tant que professeur stagiaire. Il m’a alors été confié pendant une journée par semaine
une classe de terminal STI Génie Civil au Lycée Gustave Eiffel de Gagny (93) où j’avais
en charge les cours, les travaux dirigés et les travaux pratiques de l’ESTI (Études des Sys-
tèmes Techniques et Industriels) avec notamment la topographie et les travaux pratiques
de construction. Pendant cette année à l’IUFM de Créteil, j’ai également suivi plusieurs
formations pédagogiques. Cette expérience très enrichissante m’a permis de mesurer les
difficultés pédagogiques de l’enseignement en lycée technique.

Ma deuxième expérience pédagogique a été cette fois ci dans l’enseignement supé-
rieur en tant que Professeur Agrégé à l’IUP 2 de Ville d’Avray dépendant de l’Université
Paris 10 - Nanterre. J’avais en charge un ensemble de cours assez large allant de la mé-
canique des solides déformables ou non déformables en passant par les cours et travaux
pratiques d’optique allant jusqu’aux cours et travaux dirigés de science des matériaux. Les
niveaux d’enseignement couvraient de la deuxième année de DEUG 3 à la maîtrise Gé-
nie des Systèmes Industriels option Mécanique et Thermique Industrielle. A mon arrivée
cette formation venait d’être créée et l’ensemble des enseignements qui m’ont été confiés
n’existaient pas auparavant.

Mon recrutement au centre de Paris de l’ENSAM en 2006 m’a permis de changer légè-
rement mes enseignements puisque j’avais des cours, travaux dirigés et travaux pratiques
essentiellement en dernière année du cursus ingénieur de l’ENSAM. Les enseignements
qui m’ont été confiés concernaient essentiellement la science des matériaux et l’utilisation
d’outils numériques tels que la méthodes des élément finis dans le cadre de l’Unité d’Ex-
pertise Prototypage Virtuel (PROVIR). J’ai également encadré chaque année plusieurs

1. IUFM : Institut Universitaire de Formation des Maîtres
2. IUP : Institut Universitaire Professionnalisé
3. DEUG : Diplôme d’Études Universitaires Générales

7



2. Activités pédagogiques

projets de fin d’études appelés projets d’expertises. Mes enseignements ont également évo-
lués pendant ces six années puisque avec l’arrivée de la deuxième année sur le centre de
Paris, j’ai repris une partie des TD de mécanique non linéaire et j’ai pris en charge les
cours et TD de « heat transfer » en Master 1 cursus international.

Pendant ces quelques années, je suis également intervenu dans d’autres établissements
comme par exemple à l’ISTM 4, une formation dépendant de la chambre de commerce et
de l’industrie de Paris où j’avais en charge les cours et TD de thermodynamique.

La liste suivante fait un bilan des enseignements typiquement réalisés actuellement sur
une année à l’ENSAM et dans des établissements extérieurs :

• mécanique non linéaire, 2ème année cursus ingénieur ENSAM (30h TD) ;

• science des matériaux, Unité d’enseignement et d’expertise Prototypage Virtuel, 3ème

année cursus ingénieur ENSAM (15h cours, 7,5h TD) ;

• calcul de structures, simulation numérique sur ANSYS, Unité d’enseignement et
d’expertise Prototypage Virtuel, 3ème année cursus ingénieur ENSAM (3h cours,
22,5hTD) ;

• encadrement de projets d’expertise, 3ème année cursus ingénieur ENSAM (84h TD) ;

• heat transfer, Master 1 cursus « international »(9h cours, 9h TD, 12h self learning) ;

• résistance des matériaux, 2ème année de la Formation d’Ingénieur en Partenariat de
l’ENSAM section Génie Industriel (13h cours, 10h TD) ;

• projet numérique de multiphysique, Master Recherche MAGIS (20h TD) ;

• couplage thermomécanique, Master Recherche MAGIS (3h cours) ;

• modélisation physique du couplage, Master 1, UFR Sitec, Université Paris Ouest La
Défense (12h cours, 12h TD) ;

• énergétique, 1ère année de l’ESIEE Management option Ingénierie des Matériaux
(10h cours, 10hTD).

2.2 Responsabilités pédagogiques

J’ai également assuré des responsabilités pédagogiques au sein de l’Université Paris 10
Nanterre et de l’École Nationale Supérieure d’Arts et Métiers.

Entre 2001 et 2003, j’étais responsable de l’organisation de l’enseignement de la licence
Génie des Systèmes Industriels option Mécanique et Thermique Industrielle. Cette tâche
consistait à gérer les enseignements et les intervenants, réaliser l’emploi du temps et gérer
les notes.

De 2007 à 2009, j’ai également été responsable de l’organisation d’une Unité d’Enseigne-
ment et d’Expertise de troisième année du cursus ingénieur ENSAM intitulée « Conception

4. ISTM : Institut Supérieur Technique et de Management (maintenant appelé ESIEE Management)
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2. Activités pédagogiques

et Production Durable ». L’objectif de cette unité d’enseignement était de présenter diffé-
rents procédés de production aux étudiants et de leur apporter les outils pour estimer leur
impact écologique. Cette unité d’enseignement permettait aux élèves ingénieurs de faire
des choix technologiques lors de la conception d’un produit (choix des matériaux et des
procédés de réalisation) en intégrant son impact écologique sur l’ensemble de sa durée de
vie, comme par exemple un bilan carbone. L’organisation de cette unité d’enseignement
consistait à gérer les enseignements et les intervenants, réaliser l’emploi du temps, faire le
bilan des notes. Cette formation comportait beaucoup d’intervenant extérieurs industriels.
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Chapitre 3

Responsabilités administratives

3.1 Responsabilités administratives au sein de l’établisse-
ment

Pendant mes fonctions d’enseignant et d’enseignant chercheur respectivement à l’Uni-
versité de Paris 10 Nanterre et à l’École Nationale Supérieure d’Arts et Métiers, j’ai parti-
cipé à la vie administrative de ces établissement. J’ai été élu au sein de différents conseils
et nommé dans différents comités de recrutement.

Membre du conseil d’UFR SITEC de 2005 à 2006 : j’ai été élu d’octobre 2005
à septembre 2006 comme membre titulaire du conseil de l’UFR SITEC 1 de l’Université
Paris 10 Nanterre

Membre du Conseil d’Administration de l’ENSAM depuis 2013 : depuis le 30
avril 1990 l’ENSAM a un statut d’Établissement Public à Caractère Scientifique Culturel
et Professionnel de type « Grand Établissement ». Dans ce cadre l’ENSAM est considé-
rée comme un établissement unique regroupant les différents centres (Aix en Provences,
Angers, Bordeaux, Châlons en Champagne, Cluny, Lille et Paris ). Elle possède donc
un Conseil d’Administration comportant entre autre des représentants des enseignants
chercheurs, des enseignants, des personnel IATOS 2, des représentants étudiants et est lar-
gement ouvert aux personnalités extérieures. J’ai donc été élu comme membre titulaire de
ce conseil de 2010 à 2013. Pendant ce mandat (assez court car le changement des statut
de l’école imposait l’organisation de nouvelles élections en septembre 2013), le Conseil
d’Administration a dû prendre des décisions importantes. La première a concerné le choix
d’un nouveau Directeur Général où le conseil a dû émettre un avis avant nomination par
le Ministre. Cet avis n’était pas simple à donner compte tenu des enjeux pour l’avenir
de l’ENSAM. Il a fait l’objet de nombreuses discussions au sein même du conseil d’ad-
ministration et entre les élus et l’ensemble des personnels. La deuxième tâche importante

1. UFR SITEC : Unité de Formation et de Recherche Systèmes Industriels et Technique de Communi-
cation

2. IATOS : Personnels Ingénieurs, Administratif, Techniques et SOciaux
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3. Responsabilités administratives

a concerné le changement des statuts de l’école associé à la loi relative aux libertés et
responsabilités des universités dite loi LRU de 2007 et le passage aux Responsabilités
et Compétences Élargies (RCE) : le statut d’Établissement Public à Caractère Scienti-
fique Culturel et Professionnel de type « Grand Établissement » est similaire à celui des
universités françaises. Il confère à l’école plus d’autonomie pédagogique et scientifique,
administrative et financière que les statuts classiques d’Établissement Public à Caractère
Administratif de la plupart des écoles d’ingénieur. Depuis la loi relative aux libertés et
responsabilités des universités, l’école a du modifier ces statuts et son autonomie s’est vu
augmentée puisqu’elle a pu demander dans le cadre de cette loi d’accéder aux RCE afin
d’acquérir de nouvelles compétences budgétaires (autonomie budgétaire) et de gestion des
ressources humaines. Le passage doit être effectif pour l’année 2015.

En tant que membre élu du Conseil d’Administration, j’ai également participé aux
réunions du Conseil d’Administration restreint aux enseignants et enseignants chercheurs
avec pour tâche de valider, la composition des commissions de recrutement, les classements
aux concours de recrutement ainsi que les promotions et avancements.

J’ai également participé à une commission de travail sur la rédaction d’un nouveau
référentiel qui a été appliqué pour l’année 2012-2013.

Membre de commissions de recrutement J’ai été nommé dans différents comités
de recrutement à l’ENSAM et dans des établissements extérieurs. La liste ci-dessous fait
le bilan de l’ensemble de ces participations :

• IUT Cergy Pontoise, poste de Maître de Conférences no 0073, juin 2008 ;

• École Centrale Lille, poste de Maître de Conférences no 0014, juin 2011 ;

• Arts et Métiers, centres de Paris, d’Angers, de Metz, poste de Maîtres de Conférences
nos 0385, 0065, 0260 et 0390, juin 2011 ;

• Arts et Métiers, centres de Paris et d’Angers, postes de Maîtres de Conférences
nos 0279 et 0186, juin 2012 ;

• Arts et Métiers, centres de Lille et d’Aix en Provence et d’Angers, postes de Maîtres
de Conférences nos 0033, 0456, 0319 et 0006, juin 2013 ;

• Université Paris Est Marne la Vallée, poste de Maître de conférences nos 4046, juin
2013 ;

• École Centrale de Nantes, poste de Maître de Conférences no 4010, septembre 2013.

3.2 Responsabilités administratives au sein du laboratoire

Membre du conseil de laboratoire de 2008 à 2012 : j’ai été membre élu du conseil
de laboratoire PIMM pendant deux mandats. Ce conseil donne son avis sur un certain
nombre de points : demande de postes, politique scientifique, politique de financement.

12



3. Responsabilités administratives

Le premier mandat a couvert une période charnière associée à la fusion entre le LIM 3, le
LMSP 4 et LALP 5.

Responsable des séminaires du LMSP de 2007 à 2010 : j’ai été responsable de
l’organisation des séminaires mensuels du LMSP. Cette tâche consistait à établir un pro-
gramme de présentations avec les choix d’intervenants internes et externes et l’animation
du séminaire.

Responsable des séminaires du PIMM depuis septembre 2013 : de puis sep-
tembre 2013, j’organise les séminaires mensuels du laboratoire PIMM. Un séminaire se
compose en général d’une présentation d’un doctorant ou d’un permanent du laboratoire
suivi d’une personnalité extérieure.

Participation et coordination de projet de recherche :

• Participation au projet ANR-09-BLAN-0025 DISFAT (microplasticité et DISsipation
en FATigue à très grand nombre de cycles) : ce projet de quatre ans (2009-2013) a
réuni cinq laboratoires : le laboratoire PIMM, le LEME 6 de l’Université Paris Ouest
la Défense, le LMGC 7 de l’Université de Montpellier II et le LPMTM (maintenant
LSPM) de l’Université Paris 13. Il étudie les mécanismes précurseurs de l’initiation
de fissures dans le cas de métaux ductiles monophasés sollicités à des amplitudes de
contrainte inférieures à la limite de fatigue conventionnelle. Le budget de l’ensemble
du projet était de 1120k e. Dans ce projet, j’ai assuré la responsabilité des sous-
tâches « Établissement des courbes SN à 20kHz et 30Hz »et « Établissement des
courbes de dissipation dans le cuivre pur et pour l’alliage Cu-Zn ». J’était également
responsable de la tâche « Comparaison entre les métaux CFC et CC ». Les thèse de
Ngoc-Lam Phung et d’Antoine Blanche ont été adossées à ce projet.

• Participation au projet ANR-09-MAPR-001401 ULTRA (Usinage par Laser des sys-
tèmes de refroidissement en aéronautique) : la durée de ce projet est de quatre ans
et il a débuté en 2009. Son objectif était de développer des techniques innovantes
d’usinage par laser. Il a réuni le laboratoire PIMM, Snecma, laser métrologie et AR-
MINES. Le budget du projet était de 950ke(coût complet). Ma contribution dans
ce projet a concerné l’étude de la nocivité du perçage sur la durée de vie en fatigue
d’une structure percée. J’ai été amené dans ce cadre à développer des techniques de
caractérisation mécanique d’éprouvettes percées par laser soumises à une sollicita-
tion de fatigue pour des températures comprises entre 600 ℃ et 1000 ℃. La thèse de
Jérémie Girardot sur la modélisation et la simulation numérique du perçage laser a
été fortement liée à ce projet.

3. LIM : Laboratoire d’Ingénierie des Matériaux de l’ENSAM
4. LMSP : Laboratoire de Mécanique des Systèmes et des Procédés.
5. LALP : Laboratoire pour l’Application des Lasers de Puissance, Unité Propre de Recherche dépen-

dant du CEA, du CNRS et de la DGA
6. LEME : Laboratoire Énergétique Mécanique Électromagnétisme
7. LMGC : Laboratoire de Mécanique et Génie Civil
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3. Responsabilités administratives

• Participation au projet Eco-industrie AluSiSec financé par l’ADEME : la durée de
ce projet était de trois ans et il a débuté en 2009. Il a été réalisé en partenariat entre
le LMSP puis le PIMM, Comau et Renault. Son objectif était de mettre en place
à l’échelle industrielle de l’usinage à sec / MQL 8 de pièces en alliage d’aluminium.
L’apport du laboratoire était de développer des outils numériques et expérimentaux
afin de quantifier les effets thermiques sur la qualité d’usinage et les tolérances dimen-
sionnelles des pièces usinées. Cette étude a été adossée à la thèse de Henri François
Boyer que j’ai co-encadrée avec Philippe Lorong. Dans ce projet, j’étais responsable
technique et scientifique. Le budget PIMM dans ce projet était de 128ke.

8. MQL : Minimum Quantity Lubrication, usinage microlubrifié en français
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Chapitre 4

Rayonnement scientifique

Mon rayonnement scientifique se décline en plusieurs volets : les collaborations scien-
tifiques avec d’autre chercheurs français ou étranger la participation et l’organisation de
groupement de recherche nationaux, la participation à des jurys de thèse, les travaux
d’expertise et la valorisation des activités de recherche.

4.1 Collaborations scientifiques

Mes activités de recherche se sont basées sur de nombreuses collaborations nationales
et internationales. La liste ci-dessous donne les plus marquantes :

• Haël Mughrabi (Erlangen-Nürnberg University, Germany), fatigue à très grand nombre
de cycle ;

• David Ryckelynck (Centre des matériaux, Mines Paristech, France), application des
méthodes de décomposition orthogonal ;

• André Chrysochoos (LMGC, Université de Montpellier 2, France), dynamique des
matériaux, fatigue, identification de sources de chaleur ;

• Claude Prioul, Clotilde Berdin (LMSSMat, École Centrale Paris, France), phéno-
mène Portevin Le Châtelier ;

• Thierry Palin-Luc (Arts et Métiers ParisTech, centre de Bordeaux, France), effets
thermiques lors de la propagation de fissures ;

• Paul C. Paris (St. Louis University, St. Louis, MO 63103, USA), effets thermiques
lors de la propagation de fissures ;

• Danièle Wagner, Claude Bathias (LEME, Université paris Ouest la Défense), fatigue
à très grand nombre de cycles ;

• Guy Sutter, Alain Molinari (LEM3, Université de Lorraine, France), sur la théma-
tique d’usinage grande vitesse.
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4. Rayonnement scientifique

4.2 Participation à des Groupements de Recherche du CNRS

Le Groupement de Recherche Mesures de Champs et Identification en Mécanique des
Solides (GDR MCIMS ou GDR CNRS 2519) est dédié à la mise en œuvre de systèmes
de mesure de champs 2D ou 3D et à leur utilisation dans le domaine de la caractérisation
du comportement thermomécanique des solides et des structures. Les techniques traitées
sont par exemple la corrélation d’images numériques, la thermographie infrarouge ou plus
récemment la tomographie X. Ce GDR a été créé en 2003 et prolongé en 2007 et 2011 à
chaque fois pour une durée de quatre ans. Depuis 2007, un Groupe de Travail « Thermo-
graphie infrarouge » a été créé dans le but de développer à la fois les techniques de mesures
par thermographie infrarouge et les méthodes d’identification de sources de chaleur afin
de caractériser le comportement thermomécanique des matériaux.

Lors du dernier renouvellement du GDR en 2011, le groupe de travail « Thermographie
infrarouge » est devenu le groupe de travail « Thermographie Quantitative en Mécanique
des Matériaux ». Il traite toujours des problématiques associées à l’étude du comportement
thermomécanique des matériaux à partir des mesures de champs de température avec pour
but de développer les techniques expérimentales et les méthodes d’analyse. En parallèle, ce
groupement de travail aborde également de nouvelles problématiques telles que d’une part
les conditions de sollicitation extrêmes comme les hautes températures, les grandes vitesses
de sollicitation et les petites échelles et d’autre part le couplage de mesures cinématiques
et thermiques en vue de faire de la thermographie lagrangienne par exemple.

J’ai participé à ce groupement de recherche depuis sa création en 2007 et depuis 2011
je le co-anime avec Eric Charkaluk. Cette animation consiste à organiser les cinq réunions
annuelles et des réunions plus spécifiques comme sur les problématiques d’étalonnage des
capteurs infrarouges par exemple. Nous organisons également une école d’été de cinq jours
en juillet 2014 sur les thématiques de ce groupement de travail.

4.3 Participation à des jurys de thèse

En dehors des thèse que j’ai co-encadrées, j’ai participé à 4 jurys de thèses :

• Houda YAHYAOUI, « Effet de l’espacement interlamellaire sur le comportement
sous chargements monotone et cyclique de l’acier perlitique C70 », le 2 juillet 2013,
Arts et Métiers ParisTech, jury : Manuel François (rapporteur), Tarak Bouraoui
(rapporteur), Jean Michel Sprauel (président), Andrzej Baczmanski (examinateur),
Habib Sidhom (directeur), Chedly Braham (directeur), Nicolas Ranc (invité),
Hervé Michaud (invité) ;

• Chong WANG, « Microplasticité et Dissipation en Fatigue à très grand nombre de
cycles du fer et de l’acier », le 7 juin 2013, Université Paris Ouest La Défense, jury :
Steve Antolovich (rapporteur), Haël Mughrabi (rapporteur), Paul C. Paris (pré-
sident), Nicolas Ranc (examinateur), Qingyuan Wang (examinateur) , Danièle
Wagner (directeur), Claude Bathias (directeur) ;
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4. Rayonnement scientifique

• Rodrigo NOGUEIRA DE CODES, « Vieillissements statique et dynamique et insta-
bilités associées : expérimentation, modélisation et simulations numériques », le 7
septembre 2011, ENS de Cachan, jury : Hervé Louche (rapporteur), Lakhdar Taleb
(rapporteur), Odd Sture Hopperstad (examinateur), Samuel Forest (président), Ni-
colas Ranc (examinateur), Enio Pontes de Deus (examinateur), Ahmed Benallal
(directeur) ;

• Weiwei DU, « Apport de la thermographie infrarouge dans l’étude des mécanismes
de déformation et l’endommagement statique et cyclique », le 24 janvier 2011, Uni-
versité Paris Ouest La Défense, jury : Clotilde Berdin (rapporteur),Véronique Favier
(rapporteur), Philippe Hervé (directeur), Danièle Wagner (directeur), Claude Ba-
thias (président), Nicolas Ranc (examinateur).

4.4 Expertises d’articles

J’ai expertisé des articles soumis dans plusieurs revues. La liste suivante récapitule ces
revues et le nombre d’articles expertisés :

• Acta Materialia (1 papier en 2008, 1 papier en 2009) ;

• Journal of Manufacturing Science and Engineering , ASME(1 papier en 2006) ;

• International Journal of fatigue (1 papier en 2008, 1 papier en 2009) ;

• International Journal of Forming Processes (1 papier en 2007, 1 papier en 2008) ;

• Materials Chemistry and Physics (1 papier en 2009) ;

• Metallurgical and Materials Transactions A (1 papier en 2008) ;

• Mechanics Research Communication (1 papier en 2008) ;

• Material Science and Engineering A (1 papier en 2007, 1 papier en 2008, 1 papier en
2009) ;

• Material Characterizaton (1 papier en 2012) ;

• Experimental Mechanics (1 papier en 2012) ;

• Compte rendu de mécanique (CRAS)(1 papier en 2013) ;

• Journal of Non-Crystalline Solids (1 papier en 2013).

4.5 Expertise auprès de l’Agence Nationale pour la Re-
cherche (ANR)

En 2013, j’ai expertisé un projet ANR jeune chercheur.

17



4. Rayonnement scientifique

4.6 Valorisation et transfert technologique

Dans un laboratoire adossé à une école d’ingénieur, il est très important d’assurer une
certaine valorisation des activités de recherche et de transfert technologique. Le transfert
technologique se traduit par la mise à disposition des compétences et des connaissances au
niveau des moyens de calcul et des moyens d’essais au profit des entreprises ou plus géné-
ralement auprès du monde socio-économique. Cet aspect de valorisation est également très
important pour l’ENSAM et le laboratoire car il permet de financer des activités de re-
cherche et de construire une base pour réaliser des projets d’étudiants comme par exemple
les projet de fin d’étude, des thèses en contrat CIFRE 1 ou d’autres formes de projets.
J’ai choisi de présenter ici deux exemples marquants de valorisation de mes activités de
recherche.

Le premier exemple concerne le domaine de l’usinage grande vitesse micro lubrifié ou
même à sec. Cette étude est basée sur une problématique soulevée par le constructeur
automobile Renault et le fabriquant de centres d’usinage Comau. Il a été concrétisé par
la thèse CIFRE avec Renault de Henri François Boyer et le projet éco-industrie AluSiSec
financé en partie par l’ADEME. La thématique de cette étude concerne l’impact de la
suppression partielle ou complète du liquide de coupe lors de l’usinage d’une culasse moteur
en alliage aluminium silicium. L’objectif était d’évaluer l’impact sur les qualités des pièces
usinées. Cette étude a nécessité de développer un modèle numérique intégrant la prise en
compte de l’échauffement de la pièce usinée et les déformations associées provenant de
la dilatation thermique. Elle a également nécessité le développement et la réalisation de
campagnes d’essais afin de quantifier le flux thermique entrant dans la pièce en fonction
des conditions de coupe. Ce code de calcul a permis d’établir des stratégies d’usinage
permettant de limiter ces effets thermiques sur la géométrie finale.

Le deuxième exemple concerne le poinçonnage grande vitesse des plaques minces. Cette
thématique a été mise en avant par le CETIM et a conduit à la création d’un laboratoire
commun au CETIM, CNRS et LMSP le LASIP 2. L’objectif de ce projet était de répondre
à une demande de l’industrie de la découpe des plaques minces concernant la technologie
de découpe mettant en jeu des vitesses de poinçonnage bien supérieures à celles utilisées
classiquement. Les difficultés des industriels est de pouvoir d’une part déterminer les para-
mètres de poinçonnage optimaux en fonction des propriétés du matériau et de l’épaisseur
de la pièce à poinçonner et d’autre part savoir dimensionner les outils afin d’augmenter
leur durée de vie. Dans le cadre de ce projet, un outil de simulation numérique a été déve-
loppé ainsi que la fabrication d’un moyen d’essai instrumenté afin d’étudier le phénomène
et entre autre de quantifier les efforts de coupe. Cette collaboration a permis de financer
la thèse de Camille Gaudillière et a servi de support à de nombreux projets de fin d’étude.

1. CIFRE : Conventions Industrielles de Formation par la REcherche
2. LASIP : LAboratoire de SImulation des procédés
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Chapitre 5

Introduction

5.1 Parcours scientifique

À la suite des épreuves des concours d’entrée au grandes écoles, j’ai choisi d’intégrer
l’École Normale Supérieure de Cachan. C’est pendant la scolarité au département de génie
civil, que j’ai pu avoir mes premières initiations à la recherche au travers des différents
cours et projets. La thématique sur le comportement des matériaux utilisés dans le génie
civil concernant donc des familles de matériaux très variées et parfois même très complexes
m’a rapidement intéressé. Dans ce domaine, les approches expérimentales très empiriques
sont souvent menées pour arriver à appréhender et modéliser des comportements parfois
extrêmement complexes (mécanique des sols ou des milieux granulaires, comportement
fluide du béton frais lors de sa mise en œuvre...). Je me suis donc orienté en 1998 vers
le DEA 1 Mécanique et Matériaux qui traitait spécialement de ces problématiques. C’est
pendant ce DEA que j’ai rapidement éprouvé une certaine attirance pour le monde de
la recherche. Dans le cadre de ce DEA, j’ai fais mon stage de recherche dans le Labo-
ratoire d’Énergétique et d’Économie d’Énergie localisé à Ville d’Avray et dépendant de
l’Université Paris X Nanterre (aujourd’hui appelée Université Paris Ouest La Défense).
Ce laboratoire était spécialisé et reconnu dans le domaine du rayonnement des solides no-
tamment dans des conditions extrêmes de température (aussi bien pour des températures
proches du point de fusion que dans le domaine cryogénique) et dans le développement de
techniques de mesure pyrométriques. Juste avant mon stage de DEA, une thèse concer-
nant les mesures de température lors d’une sollicitation dynamique avait été menées et
soutenue dans le laboratoire par Vincent Pina [149]. L’objectif du stage était de pour-
suivre ces travaux en développant ces techniques de mesures pyrométriques et en essayant
d’utiliser ces données thermiques pour mieux comprendre les phénomènes de localisation
de la déformation plastique sous sollicitation dynamique des métaux tel que l’alliage de
titane TA6V. Ces objectifs étant très ambitieux pour un stage de quelques mois, je me
suis contenté de comprendre et développer les techniques expérimentales et d’apporter
mes connaissances dans le domaine du comportement mécanique des matériaux et des
moyens d’essais associés. Ces aspects d’intégration de nouvelles techniques expérimentales

1. Diplôme d’Études Approfondies
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5. Introduction

non utilisées classiquement dans les laboratoires de mécanique afin de mieux modéliser le
comportement dynamique des matériaux m’ont fortement intéressé. L’apport des connais-
sances fondamentales en rayonnement des solides était très précieux pour améliorer le
dispositif expérimental pyrométrique et mieux comprendre les mécanismes physiques as-
sociés au cisaillement adiabatique. A la fin de ce DEA, j’ai donc décidé de poursuivre ces
travaux en thèse. J’avais en parallèle obtenu un poste de Professeur Agrégé à l’IUP de
Ville d’Avray dirigé à l’époque par Marie Reynier. Le début de ma thèse a été rapidement
arrêté pendant 10 mois par mes obligations militaires. Mais j’ai eu la chance d’être affecté
dans le laboratoire de recherche et d’expertise sur les « Matériaux pour blindages et têtes
militaires » du Centre Technique d’Arcueil de la DGA (Direction Générale de l’Armement,
Ministère de la Défense). Ma mission était de développer les techniques d’essais pour étu-
dier le comportement mécanique des matériaux soumis à des conditions de sollicitation
extrêmes et notamment à la fois aux très grandes vitesses de déformation et aux hautes
températures. J’avais à ma disposition des moyens de sollicitation dynamique tels que des
barres d’Hopkinson (en torsion, compression ou traction) ainsi que de nombreux moyens
de mesure et d’observation : extensomètres, caméra rapides... Cette expérience m’a permis
de mieux connaître les moyens d’essais dédiés aux sollicitations dynamiques et d’intéresser
mes responsables de la DGA à mes travaux de thèse. Après cette période militaire, j’ai pu
donc bénéficier de l’ensemble des moyens d’essais dynamiques de la DGA et notamment
les barres d’Hopkinson en torsion pour mes travaux de thèse. Ma première année de thèse
m’a permis de bien comprendre les verrous scientifiques associés aux phénomènes de loca-
lisation en dynamique et de mieux cibler les besoins expérimentaux qu’il était nécessaire
de développer.

Pendant et après ma thèse, j’ai utilisé dans plusieurs autres domaines les méthodes
thermographiques que j’avais développées :

• en usinage très grande vitesse et en frottement à grande vitesse de glissement au
travers de collaborations avec Guy Sutter et Alain Molinari de l’Université de Metz
pour mieux comprendre et estimer les échauffements induits par le frottement entre
l’outil et le copeau et la déformation plastique de la matière dans le copeau ;

• lors de sollicitations quasi-statiques d’alliage d’aluminium présentant un phénomène
de Portevin Le Châtelier. La thermographie infrarouge permet de mieux visualiser
l’organisation spatio-temporelle des phénomènes de localisation de la déformation
plastique et permettre l’identification des paramètres de différents modèles ;

• en fatigue à très grand nombre de cycles 2 pour étudier les phénomènes d’initiation
et de propagation des fissures.

Après avoir soutenu ma thèse, j’ai été recruté en septembre 2006 au centre de Paris de
l’École Nationale Supérieure d’Arts et Métiers et affecté au Laboratoire de Mécanique des
Systèmes et des Procédés (LMSP) dirigé à l’époque par Maurice Touratier. Ma mission
au sein du laboratoire était de développer la thématique de recherche sur le poinçonnage

2. Le domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles concerne des sollicitation cycliques au delà
de 107 cycles correspondant à la limite supérieure du domaine de la fatigue à grand nombre de cycles.
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dynamique. Un banc d’essai avait été réalisé et des outils de calcul appropriés avaient été
développés dans le cadre d’un laboratoire commun LMSP, CNRS et CETIM nommé le
LASIP (LAboratoire de Simulation des Procédés). L’ensemble de cette étude était financée
par le CETIM ainsi que la thèse de Camille Gaudillière que j’ai co-encadrée. Dans ce cadre,
des mesures d’effort de poinçonnage dynamique ont été réalisées, des lois de comportement
de type Johnson Cook prenant en compte les phénomènes de durcissement dynamique et
d’adoucissement thermique ont été identifiées et le procédés a été simulé pour comparer les
efforts de coupe avec l’expérience. Le poinçonnage dynamique met également en jeu des
phénomènes de localisation de la déformation plastique comme le cisaillement adiabatique,
que j’avais étudié dans le cadre de ma thèse.

Concernant l’étude thermique des mécanismes de rupture en fatigue à très grande
nombre de cycles, mes premières activités ont été réalisées dès le début de 2004 avec Danièle
Wagner au LEEE dans le cadre d’une collaboration avec Claude Bathias de l’ITMA du
CNAM. Le premier objectif était d’utiliser les données de mesures thermiques pour étudier
l’amorçage de la fissure de fatigue lors d’un essai de fatigue ultrasonique.

En septembre 2007, l’arrivé de Véronique Favier à l’ENSAM Paris et le regroupement
entre le LMSP et le LIM (Laboratoire d’Ingénierie des Matériaux) deux laboratoires du
centre de Paris de l’ENSAM pour former le laboratoire PIMM (Procédés Ingénierie en
Mécanique et Matériaux) ont renforcé cette thématique de recherche sur la fatigue et no-
tamment la fatigue à très grand nombre de cycles. En 2008, la thèse de Ngoc-Lam Phung
que j’ai co-encadré avec Véronique Favier, a été engagée sur l’étude du lien entre l’ob-
servation des mécanismes microscopiques de déformation plastique à l’échelle des grains
et l’auto-échauffement du matériau lors d’une sollicitation cyclique à faible amplitude de
contrainte correspondant au domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles. L’année
d’après le projet ANR blanc DISFAT (microplasticité et DISsipation d’énergie en FAtigue
à Très grand nombre de cycles) réunissant le laboratoire PIMM, le LEME de l’Univer-
sité Paris Ouest la Défense, le LMGC de l’Université de Montpellier II et le LPMTM
(maintenant LSPM) de l’Université Paris 13 a débuté. Haël Mughrabi de l’université de
Erlangen-Nürnberg a participé à ce projet en tant qu’expert sur les aspects microstructu-
raux de la fatigue. Ce projet étudie les mécanismes précurseurs de l’initiation de fissures
dans le cas de métaux ductiles monophasés sollicités à des amplitudes de contrainte infé-
rieures à la limite de fatigue conventionnelle. Dans ce cadre, j’ai co-encadré avec André
Chrysochoos du LMGC la thèse d’Antoine Blanche où l’objectif était de développer des
techniques de mesure de champ cinématique et d’imagerie thermique afin d’identifier les
sources de chaleur et faire des bilans d’énergie pendant une sollicitation de fatigue à grand
et très grand nombre de cycles.

Les premiers travaux sur la propagation des fissures de fatigue que j’avais menés dans
le domaine de la fatigue gigacyclique m’ont permis de me rendre compte qu’il était difficile
d’estimer la source de chaleur associée à la propagation d’une fissure de fatigue. De plus
il me paraissait évident que les effets thermiques associés à la propagation de la fissure
ne sont pas négligeables et ce d’autant plus que les fréquences de sollicitation peuvent
être élevés dans le cas d’essais de fatigue ultrasonique par exemple. Ces effets peuvent
également influencer le champ de contrainte en pointe de la fissure de fatigue, corriger et
le facteur d’intensité des contraintes réellement appliqué à la fissure et modifier sa vitesse
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de propagation. Ces travaux ont été menés dans le cadre d’une collaboration avec Thierry
Palin-Luc de l’ENSAM Bordeaux et Paul C. Paris de Saint Louis University accueilli en
tant que professeur invité à l’ENSAM pendant deux mois.

5.2 Production scientifique

Mes travaux de recherche ont donné lieu à 19 publications dans des revues internatio-
nales, 5 publications dans des revues internationales issues de congrès, un chapitre d’ou-
vrage et 29 communications dans des congrès internationaux. La liste donnée en annexe
A fait le bilan de ces contributions.

5.3 Encadrement

Afin de mener à bien mes activités de recherche et de former de nouveaux jeunes
chercheurs, j’ai également participé à l’encadrement de 5 thèses :

• J. GIRARDOT : soutenance 21 janvier 2014, "Interaction laser/matière en régime
de perçage par percussion", financement DGA CNRS, Co-encadrement, V. Favier,
M. Schneider (pourcentage d’encadrement : 30%)

• H. F. BOYER : soutenance 12 juin 2013, "Usinage à sec ou MQL - Quantification et
prise en compte des dilatations thermiques durant le process", financement CIFRE
avec Renault, Co-encadrement avec P. Lorong. (pourcentage d’encadrement :
50%)

• A. BLANCHE : soutenance le 6 décembre 2012, "Effets dissipatifs en fatigue à grand
et très grand nombre de cycles", financement projet ANR DISFAT, Co-encadrement
avec A. Chrysochoos (LMGC, Université de Montpellier). (pourcentage d’enca-
drement : 50%)

• N. PHUNG : soutenance le 10 décembre 2012, "Fatigue sous très faibles ampli-
tudes de contrainte : Analyse multi-échelle des premiers mécanismes irréversibles",
financement par allocation de recherche ministère, Co-encadrement avec V. Favier.
(pourcentage d’encadrement : 50%)

• C. GAUDILLIERE : soutenance le 19 décembre 2011, "Cisaillage adiabatique des
essais à la simulation", financement par le CETIM, Co-encadrement avec P. Lorong,
A. Larue. (pourcentage d’encadrement : 50%)

J’ai également encadré des stagiaire de DEA et de Master recherche. La liste détaillée
est donnée en annexe B.
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5.4 Synthèses des activités de recherche, organisation du
mémoire scientifique

Mes activité de recherche peuvent donc se décomposer en trois axes, le comportement
dynamique des matériaux et des structures, la fatigue des matériaux, et le vieillissement
dynamique. Pour développer ces trois axes, il a été nécessaire d’utiliser et développer dif-
férents outils expérimentaux et théoriques comme la thermographie, les méthodes d’iden-
tification de sources et la modélisation à partir de champs de température expérimentaux
et les modèles de comportement thermomécanique des matériaux.

J’ai donc choisi dans la première partie de ce mémoire de recherche intitulée techniques
expérimentales et outils théoriques, de présenter ces trois outils et de détailler les dévelop-
pement que j’ai mis en œuvre. Dans une deuxième partie, je présenterai mes trois grands
axes de recherche en identifiant les verrous scientifiques et en présentant ma contribution.
Ce mémoire de recherche sera conclu par une présentation des perspectives de recherche.
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Chapitre 6

Techniques expérimentales et
outils théoriques

6.1 Techniques de mesure des champs de température par
thermographie

Les mesures pyrométriques se sont fortement développées ces dernières années. Ceci est
essentiellement dû aux récents développements des caméras qui permettent maintenant de
faire des mesures de champs de température avec des résolutions spatiales et temporelles
de plus en plus fines et des sensibilités plus élevées. Le tableau 6.1 fait le bilan des applica-
tions dans lesquels j’ai utilisé la technique de thermographie. Il donne également quelques
caractéristiques de ces systèmes de mesures comme la bande spectrale de sensibilité du
détecteur, l’ordre de grandeur des températures et les résolutions spatiales et temporelles.
L’ordre de grandeur de la température mesurée est une donnée importante pour estimer
l’énergie rayonnée par la surface observée et conditionne fortement le dimensionnement
du système pyrométrique.

Le principe de la pyrométrie s’appuie sur la mesure du flux émis par une surface qui est
collecté et focalisé par un système optique sur un détecteur photosensible. Le signal délivré
par le capteur est en général transformé en température via un étalonnage réalisé sur un
corps noir considéré comme un émetteur parfait qui possède des propriétés radiométriques
bien connues et maîtrisées [151].

La conception d’un système pyrométrique passe notamment par le choix d’un détecteur
et donc d’une plage de longueur d’onde d’étude. Ce choix est parfois difficile à faire car
il dépend de beaucoup de paramètres : plage de température à mesurer, sensibilité par
rapport à la température, durée du phénomène à observer, résolution spatiale désirée...
Le choix de la plage de longueur d’onde consiste plutôt à faire un compromis entre une
température minimale détectable, une sensibilité aux variations de température la plus
élevée et un temps d’ouverture suffisamment faible. Les figures 6.1a et 6.1b montrent
respectivement l’évolution de la luminance d’un corps noir (L0

λ)en fonction de la longueur
d’onde pour différentes températures et l’évolution de la sensibilité relative de la luminance
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Application Bande Température Temps Fréquence Résolution
spectrale mesurée d’ouverture d’acquisition spatiale

en µm en ℃ en ms en Hz µm

Température maximale
dans les bandes de 0,4 - 0,8 1000 0,01 - 2

cisaillement adiabatique
Température lors de

l’amorçage d’une bande de 1 - 5 200 ≈ 0, 001 1 × 106 43
cisaillement adiabatique
Phénomène Portevin - 3-5 50 1500 500 400

Le Châtelier
Usinage très grande 0,4 - 0,8 730-840 0,064 - 3,7

vitesse
Frottement grande 0,4 - 0,8 840-1000 0,04-0,3 - 4

vitesse
Fatigue ultrasonique 3-5 50 1000 500 400

Propagation de fissures 3-5 50 1000 500 400

Table 6.1 - Bilan des domaines d’utilisation de la thermographie.

vis à vis de la température ( 1
L0

λ

∂L0
λ

∂T
). On constate sur la figure 6.1a que la luminance

présente un maximum pour une longueur d’onde λmax dont l’évolution avec la température
est donnée par la loi de déplacement de Wien. D’autre part on peut également remarquer
sur la figure 6.1b que l’évolution de la sensibilité croit quand la longueur d’onde diminue.
Pour avoir un système pyrométrique le plus sensible aux variations de température il faut
donc effectuer une mesure à une longueur d’onde la plus courte possible. Par contre la
figure 6.1a montre que plus la longueur d’onde diminue plus la puissance émise par la
surface corps noir diminue rapidement. Le choix de la plage spectrale doit donc se faire
de manière à minimiser la longueur d’onde tout en ayant un signal suffisant pouvant
être mesuré par le détecteur. Le dimensionnement d’un système pyrométrique nécessite
donc de savoir caractériser précisément le niveau de détection du système. Celui-ci dépend
bien sûr de l’ouverture de l’optique qui est placée devant le capteur mais également du
temps d’ouverture et des propriétés du détecteur. Ces méthodes sont disponibles dans de
nombreux ouvrages [53, 67] et je les ai détaillées dans le cas d’applications particulières
telles que l’usinage très grande vitesse [163] ou le cisaillement adiabatique [156, 165].

L’estimation de la température d’une surface réelle à partir de la mesure de la puissance
qu’elle rayonne nécessite la connaissance du facteur d’émission qui est une caractéristique
thermo-optique de la surface comparant la puissance émise par la surface réelle avec celle
d’un corps noir à la même température. Ce facteur d’émission est en général inconnu et il
peut dépendre de beaucoup de paramètres : température de la surface, rugosité, longueur
d’onde, éléments constituants la surface (éventuellement des oxydes), de la structure de
la matière (transformation allotropique)... Par exemple, lors d’une sollicitation mécanique
engendrant des déformations plastiques, la rugosité et donc le facteur d’émission changent
lors la déformation. En thermographie plusieurs techniques sont possibles pour prendre en
compte les effets du facteur d’émission sur l’estimation de la température.

• La première technique consiste à déposer une fine couche de peinture à la surface de
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Figure 6.1 - Rayonnement du corps noir a) évolution de la luminance en fonction de la lon-
gueur d’onde b) sensibilité relative de la luminance vis à vis d’une variation de
température.

la pièce pour augmenter son facteur d’émission et qu’il soit le plus proche possible
de l’unité. La couche de peinture est un isolant thermique et pour ne pas perturber
l’estimation du champ de température il est nécessaire que l’épaisseur de celle-ci soit
la plus fine possible. Des peintures spécialisées permettent d’avoir un facteur d’émis-
sion supérieur à 0,93 pour une longueur d’onde de 3µm et une plage de température
de 200 ℃ à 500 ℃ 1. Cette technique est très bien adaptée pour des mesures proches

1. J’utilise par exemple la Peinture NEXTEL Velvet 811.21 distribué par la société Mankievwicz.
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de la température ambiante et avec des déformations modérées. Elle a été utilisée
pour différentes études : phénomène Portevin - Le Châtelier [166, 167], fatigue ul-
trasonique [212, 203, 168], propagation de fissure [161]

• Dans certains cas (températures supérieures à 500 ℃, grandes déformations plas-
tiques...) il est impossible de déposer une couche de peinture à la surface et il est
difficile d’avoir une estimation du facteur d’émission. Une première approximation
consiste à supposer que la surface se comporte comme un corps noir et de calculer une
température de luminance à partir de la puissance émise. Dans le cas d’un système
monochromatique, la variation relative entre la température réelle et la température
de luminance peut s’exprimer par la relation [156] :

∆T
T

= −T λ

C2
ln ε, (6.1)

avec C2 = 14 388 µ·mK la seconde constante de rayonnement. Plus le facteur d’émis-
sion s’éloigne de l’unité plus l’erreur entre la température réelle et la température de
luminance est importante. La température de luminance constitue un majorant de
la température réelle et plus la longueur d’onde diminue, plus l’erreur diminue. Par
exemple pour le cas d’une mesure de température vers 1000 ℃ à une longueur d’onde
de 0,634 µm située dans le domaine visible 2, le facteur d’émission de la surface est
de l’ordre de 0,4 et l’erreur sur la température est de 65 ℃ soit 5%. Cette méthode
a été utilisée pour les études suivantes : cisaillement adiabatique [156, 165], usinage
grande vitesse [194, 163, 196], frottement grande vitesse [197].

• Si la méthode décrite dans le paragraphe précédent ne permet pas d’avoir une pré-
cision suffisante, il est nécessaire d’estimer ce facteur d’émission εestimé et d’avoir
éventuellement un modèle d’évolution en fonction de différents paramètres tels que la
température ou la rugosité de la surface par exemple dans le cas monochromatique.
L’erreur entre la température estimée et la température réelle est alors calculée à
partir de la différence entre le facteur d’émission estimé et le facteur d’émission réel
εréel avec la relation suivante :

∆T
T

= −T λ

C2
ln
(
εestimé

εréel

)

. (6.2)

Dans le cas d’un facteur d’émission de 0, 25 ± 0, 025 donc connu à ±10% près, une
longueur d’onde d’étude de 4,8µm et une température de l’ordre de 200 ℃, erreur
sur la température est de 6 ℃. Dans le cas où aucune information n’est donnée
sur le facteur d’émission cette erreur serait d’environ 100 ℃ . Cette méthode a été
utilisée dans le cadre de ma thèse pour étudier l’amorçage des bandes de cisaillement
adiabatique [156, 165].

• Une autre solution pour estimer le facteur d’émission est d’effectuer deux mesures
à deux longueurs d’ondes distinctes mais assez proches (technique de pyrométrie

2. Cette configuration correspond aux études menées sur l’estimation des températures maximales
atteintes dans une bande de cisaillement adiabatique.
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bichromatique). Elle permet à partir des deux mesures à deux longueurs d’onde de
déterminer à la fois le facteur d’émission et la température de la surface en supposant
que le facteur d’émission est le même aux deux longueurs d’ondes. L’erreur sur la
température provient alors de la différence du facteur d’émission ε1 et ε2 aux deux
longueurs d’ondes λ1 et λ2 et peut être calculée avec la relation suivante :

∆T
T

= −T λ1λ2

(λ1 − λ2)
ln
(
ε1

ε2

)

. (6.3)

Pour une mesure d’une température de 1000 ℃, des longueurs d’ondes λ1 = 2,5µm
et λ2 = 3µm et une erreur de 10% sur le facteur d’émission d’environ 0,25, nous
obtenons une erreur sur la température de 160 ℃. Cette méthode conduit à des
erreurs du même ordre de grandeur que la deuxième méthode présentée. Elle nécessite
soit l’utilisation de deux caméras soit la mise en place de filtres tournants afin de
réaliser les mesures, ce qui rend sa mise en œuvre plus délicate surtout dans le cas
de mesures bidimensionnelles. Depuis quelques années on assiste à la sortie sur le
marché de caméras infrarouges multi-spectrales [177] qui pourraient rendre à nouveau
attractive cette méthode.

Mes développements actuels des techniques de thermographie s’orientent suivant deux
perspectives :

• Thermographie visible résolue en temps : le dispositif mis en place pour l’étude
des températures maximales atteintes dans les bandes de cisaillement adiabatique
permet d’avoir seulement un champ de température au moment du déclenchement la
caméra intensifiée. Un objectif de développement est l’utilisation d’une barrette de 32
photomultiplicateurs sensibles dans le domaine visible disponibles dans le commerce
qui permettrait d’avoir l’évolution de la température avec une fréquence d’acquisition
de l’ordre du mégahertz et avec des résolutions spatiales de quelques dizaines de
micromètres ;

• Mesure et interprétation de l’évolution du facteur d’émission : un deuxième
développement de la thermographie serait de faire de manière analogue à la thermo-
graphie bi-spectrale à la fois une mesure de la température et du facteur d’émission.
L’objectif étant d’utiliser l’évolution du facteur d’émission pour détecter des évolu-
tions de la structure du matériau qui constitue la surface. Dans ces conditions, on
cherche à avoir un système de mesure très sensible aux variations du facteur d’émis-
sion. Pour ces applications les températures sont souvent proches de la température
de fusion et une solution est de choisir deux longueurs d’ondes très éloignées, l’une
dans le domaine ultraviolet pour mesurer la température et l’autre dans le proche
infrarouge pour évaluer le facteur d’émission à cette longueur d’onde avec une très
grande sensibilité. Des études de faisabilité ont été menées dans le cadre de stages
étudiants (Nicolas Besnard, Gillaume Hutin) sur une application concernant la mise
en forme des métaux à l’état semi-solide et ont montré que malgré les difficultés ex-
périmentales, il est sans doute possible d’estimer la fraction liquide - solide à partir
du facteur d’émission.
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6.2 Estimation des sources de chaleur

Quand on cherche à caractériser le comportement thermo-mécanique d’un matériau et
les effets thermiques engendrés lors d’une sollicitation mécanique, la mesure des champs
de température pendant l’essai est une donnée très intéressante. Cependant l’évolution
de la température et sa distribution spatiale dans l’éprouvette dépend du comportement
thermo-mécanique du matériau mais également des propriétés de diffusion de la chaleur et
des conditions limites thermiques sur le bord de l’éprouvette. Pour s’affranchir de ces effets,
et obtenir une information intrinsèque au comportement thermo-mécanique du matériau,
il est nécessaire d’estimer les sources de chaleur qui engendrent l’évolution du champ de
température mesuré.

Le lien entre les champs de température et les sources de chaleur est donné par l’équa-
tion de la chaleur :

ρC
∂ϑ

∂t
− k∆ϑ = s(M, t), (6.4)

avec ϑ la variation de température, ρ la masse volumique, C la capacité calorifique mas-
sique, k la conductivité thermique et s(M, t) la source de chaleur au point M à l’instant t.
Le passage des champs de température aux sources de chaleur nécessite donc la résolution
d’un problème inverse qui est souvent très compliqué. Dans la littérature, de nombreuses
techniques d’identification des sources à partir des champs de températures ont été déve-
loppées [142].

Les méthodes de mesures de la température par thermographie infrarouge permettent
d’estimer la température uniquement à la surface de l’éprouvette. L’équation de la chaleur
est donc en général intégrée afin d’obtenir une équation ne dépendant que d’une ou deux
variables d’espace et de simplifier le problème d’inversion. Dans le cas des travaux menés
dans le cadre de la thèse d’Antoine Blanche [16] sur la fatigue à très grand nombre de
cycles des matériaux métalliques, on suppose par exemple que la température est homogène
dans une section droite. La figure 6.2 montre la géométrie de l’éprouvette utilisée lors d’un
essai de fatigue à très grand nombre de cycles. Une extrémité de l’éprouvette est fixée
à une sonotrode qui impose une amplitude de vibration alors que la deuxième est libre.
L’équation de la chaleur s’écrit dans ce cas :

ρC

(

∂ϑ

∂t
+

ϑ

τ1D
th (x)

)

− k

(

S′

S

∂ϑ

∂x
+
∂2ϑ

∂x2

)

= s(x, t), (6.5)

avec S la section de l’éprouvette, S′ sa dérivée par rapport à x et τ1D le temps caracté-
ristique des pertes de chaleur notamment par convection au niveau de toutes les surfaces
latérales de l’éprouvette.

Dans le cas d’un problème unidimensionnel, la résolution du problème inverse peut
être réalisée à partir de l’estimation des opérateurs différentiels de la partie gauche de
l’équation. Cependant la dérivation de la température par rapport au temps et plus par-
ticulièrement la dérivée seconde par rapport à l’espace ont tendance à amplifier les bruits
de mesure. Plusieurs techniques ont été développées afin de limiter les effets du bruit :

• Méthode par filtrage : cette méthode consiste à faire les calculs des dérivés par-
tielles sur les champs de température filtrés. Cette technique a été utilisée dès 1981
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Figure 6.2 - Géométrie d’une éprouvette de fatigue ultrasonique.

par Nayroles et al [134]. Un filtrage passe bas en espace est en général appliqué
après une transformation de Fourier du signal thermique. Cette méthode a l’avan-
tage d’être rapide et simple à mettre en œuvre mais elle introduit des effets de bord
qui peuvent être très importants. Des techniques de prolongement périodiques ont
été développées par Chrysochoos et Louche [31, 99] afin de limiter ces effets mais
sans parvenir à les éliminer complètement ;

• Méthode de lissage local : cette méthode de lissage local consiste à approximer
la température expérimentale Texp par une fonction Tapprox autour d’un point donné
à un instant donné . Cette méthode a été développée au LMGC de Montpellier dans
les travaux de thèses de Thomas Boulanger en 2004 [19] et de Bruno Berthel en 2007
[10] pour estimer les sources de chaleur thermoélastique et dissipative en fatigue
à grand nombre de cycles. Dans le cas des travaux que nous avons menés dans la
thèse d’Antoine Blanche, cette technique a été appliquée au cas de la fatigue à très
grand nombre de cycles. Afin d’identifier les sources dissipative, des fonctions d’ap-
proximation du type Taprox(x, t) = P1(x)t + P2(x) ont été utilisées dans le cas d’un
problème thermique unidimensionnel. P1(x) et P2(x) sont des polynômes de degré 2
dépendants du point et de l’instant où l’on fait l’approximation. Les coefficients de
ces polynômes étant identifiés par une minimisation de critère de moindres carrés
entre la température expérimentale Texp et la température approximée Tapprox dans
une fenêtre spatiotemporelle centrée sur le point et l’instant considéré. Les dérivées
partielles de l’équation de la chaleur peuvent ensuite être estimées à partir de la
température approximée Tapprox. La difficulté de cette méthode est de trouver un
compromis entre le choix d’une fenêtre de lissage grande permettant de limiter forte-
ment le bruit mais ayant tendance à moyenner les sources de chaleur et une fenêtre
étroite permettant d’accéder à des données plus locales sur les sources de chaleur
mais plus bruitées ;

• Les méthodes spectrales : ces méthodes consistent à calculer une base spectrale
composée des fonctions propres de l’opérateur Laplacien et d’y projeter le champ
de température expérimental. Elles ont été développées et utilisées par de nombreux
auteurs [29, 41, 169]. On dispose alors d’une expression analytique de la température
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qui peut être utilisée pour exprimer les dérivées partielles de l’équation de la chaleur.
La principale difficulté de cette méthode réside dans la prise en compte des conditions
limites qui sont en général assez mal connues.

Comme cela l’a été précisé dans les paragraphes précédents, nos travaux dans la cadre
de la thèse d’Antoine Blanche sur l’estimation des source de dissipation en fatigue à
très grand nombre de cycles ont utilisé la méthode de lissage local. En parallèle une
méthode utilisant une décomposition orthogonale aux valeurs propres (Proper Orthogonal
Decomposition en anglais, POD en abrégé) a été développée avec André Chrysochoos
du LMGC et David Rycklynck du Centre des Matériaux de l’École des Mines de Paris.
Cette décomposition a déjà été utilisée dans la littérature dans de nombreux domaines
scientifiques comme par exemple l’analyse de données statistiques [68, 78, 96], l’analyse
des champs de vitesses en mécanique des fluides [102, 8, 66], la reconstruction de données
manquantes [45, 205, 21, 50, 25] et dans le cas de l’hyper réduction de modèles [179,
180]. Dans notre problème d’identification de sources, elle est basée sur la construction
d’une base de projection notée ϕk construite à partir d’une décomposition orthogonale
aux valeurs propres d’un ensemble de M solutions ϑ(r)(x, t) du problème de diffusion
thermique de même géométrie et avec différentes sources s(r) . A partir de l’ensemble de
ces champs de température calculés, une base réduite ϕk est générée par la méthode de
décomposition orthogonale aux valeurs propres. Les modes propres sont alors solutions de
l’équation suivante [102] :

ϕk = arg max
ψ

∑M
r=1

∫ tf
0

(∫

Ω ϑ
(r)(x, t) ψ(x) dΩ

)2
dt

∫

Ω ψ
2(x) dΩ

, (6.6)

avec Ω représentant le domaine de l’espace et [0; tf ] le domaine temporel. Cette équa-
tion revient à rechercher les modes ψ(x) qui permettent de maximiser leur projection sur
l’ensemble des champs calculés

(

ϑ(r)
)

r=1,...,M
pour tout instant. Ce problème de maximi-

sation admet une infinité de solutions. Les modes propres ont la propriété d’être normés
et orthogonaux entre eux et ils constituent ce que l’on appelle une base POD. A chaque
mode ϕk on peut associer une valeur propre σk calculée par la relation suivante

σ2
k =

∑M
r=1

∫ tf
0

(∫

Ω ϑ
(r)(x, t)ϕk(x) dΩ

)2
dt

∫

Ω ϕ
2
k(x) dΩ

. (6.7)

Les σ2
k représentent la contribution du mode k à l’énergie totale du système [157]. Les

modes propres sont ensuite classés par valeur propre décroissante correspondant à une
contribution énergétique plus faible. En général on peut montrer que la décroissance des
valeur propres est assez rapide ce qui permet de tronquer la base POD et de retenir
seulement un nombre N fini de modes

(

ϕ(r)
)

r=1,...,N
. Les champs de température peuvent

alors se décomposer dans cette base réduite :

ϑ(x, t) =
N∑

k=1

ak(t)ϕk(x) (6.8)
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Les composantes ak(t) sont alors obtenus par projection du champ de température ϑ(x, t)
expérimental sur la base des modes propres

(

ϕ(r)
)

r=1,...,N
.

Dans le cas de mesures discrètes issues de l’expérience la méthode est identique. Les
champs de température peuvent être par exemple calculés numériquement par la méthode
des différences finies. La décomposition orthogonale aux valeurs propres devient alors une
décomposition aux valeurs singulières (Singular Values Decomposition, SVD en abrégé),
variante discrète de la POD. La figure 6.3a montre dans un diagramme semi logarithmique
les valeurs propres normalisées définies par σk√∑

k
σ2

k

obtenues dans le cas d’un modèle

unidimensionnel d’une éprouvette de fatigue gigacyclique. On remarque effectivement que
la décroissance est rapide et que leur contribution est inférieure à 1‰ de l’énergie du
système dès le 4ème mode. En parallèle, la figure 6.3b montre l’allure des quatre premiers
modes.
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Figure 6.3 - Construction de la base POD a) valeurs propres normalisées b) vecteurs propres
normalisés.

Une fois la base POD construite, il est possible de l’utiliser pour projeter les champs
expérimentaux et calculer les sources de chaleurs associées. Pour valider la méthode et
quantifier les erreurs qu’elle engendre, nous avons mené une identification à partir d’un
champ de température associé à une distribution de source connue. Ce travail se décompose
en quatre étapes :

• On choisit une source de chaleur hétérogène spatialement et évoluant dans le temps.
La figure 6.4a montre ce champ de source de chaleur retenu en fonction de l’espace
et du temps. Il présente quatre pics de source de chaleur se déplaçant dans l’espace
et dont l’intensité évolue dans le temps ;

• Un champ de variation de température est ensuite calculé en utilisant l’équation de
la chaleur (6.5) et de conditions limites en température dissymétriques et évoluant
dans le temps. Sur ce champ de variation de température on ajoute un bruit blanc
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de loi uniforme d’amplitude 50 mK modélisant le bruit de mesure lié au capteur
infrarouge (figure 6.4b) ;

• Le champ de variation température obtenu est ensuite projeté dans la base POD
réduite. Avant d’effectuer la projection, on se ramène à un champ de température ϑpod
ayant des conditions limites nulles sur les extrémités en superposant la solution du
problème thermique avec une source de chaleur nulle et des conditions limites où l’on
impose la variation de température expérimentale. Les figures 6.4c et 6.4d montrent
respectivement le champ de température ϑpod avec des variations de température
nulles sur les bords et le champ reconstruit après projection dans la base POD
réduite noté ϑrecons ;

• Le calcul des sources de chaleur à partir du champ de température reconstruit peut se
faire de plusieurs manières. Pour estimer les dérivées partielles par rapport au temps
et surtout par rapport à l’espace, on peut appliquer la méthodes des différences finies,
la méthode spectrale, ou la méthode de lissage local. Les figures 6.4e et 6.4f montrent
respectivement les résultats obtenus avec la méthodes des différence finies avec une
base réduite à 10 et 15 modes. L’augmentation du nombre de mode améliore par
exemple l’estimation de la source maximale. Par contre elle augmente de manière
importante le bruit notamment dans les zones où les sources de chaleur sont faibles
et présentent des gradients importants ce qui rend difficile leur estimation (figure
6.5). Pour une base réduite composée de 10 modes, l’erreur sur la source de chaleur
est de 0,82 ℃s−1 soit un peu moins de 6%.

Différentes méthodes d’identification des sources à partir du champ de variation de
la température projeté sur la base POD réduite (Différences finies, méthode spectrale,
méthode de lissage local) ont été comparées dans l’article que nous avons publié dans
Experimental Mechanics [157].

• Une pré-projection du signal de température dans la base POD réduite permet d’ap-
pliquer directement la méthode des différences finies pour estimer les sources de
chaleur alors que l’application des différences finies après un filtrage convolutif gaus-
sien donne des résultats toujours très bruités.

• Concernant la méthode spectrale, une pré-projection dans la base POD n’apporte
pas un gain notable par rapport à l’application directe de la méthode spectrale sur
les signaux bruités. Par contre la pré-projection permet une convergence plus rapide
de la projection dans la base spectrale pour un même nombre de fonctions propres.

• Dans la méthode de lissage local, une pré-projection dans la base POD réduite per-
met d’une part de réduire sensiblement l’erreur sur l’identification des sources mais
surtout de réduire la fenêtre de lissage et donc de détecter des gradients de source à
une échelle plus locale.

L’ensemble de ces points montrent bien l’intérêt d’une pré-projection du signal ther-
mique dans une base POD avant traitement. Plusieurs perspectives peuvent être envisagées
concernant ce travail.
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a) b)

c) d)

e) f)

Figure 6.4 - Illustration des différentes étapes de la méthode POD a) source de chaleur choisie
b) champ de température avec addition d’un bruit, c) champ de température après
relèvement d) champ de température après projection dans la base POD tronquée à
10 modes, e) identification des sources avec 10 modes, f) identification des sources
avec 15 modes.
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Figure 6.5 - Estimation de l’erreur sur l’identification de source de chaleur a) source estimée b)
différence entre la source estimée et la source réelle .

• Construction d’une base POD en espace et en temps : dans le cas du problème
unidimensionnel présenté la projection dans la base POD réduite se fait uniquement
sur les variables d’espaces. La figure 6.5b montre effectivement une fluctuation rési-
duelle au cours du temps. Il serait donc intéressant de projeter dans une base POD
intégrant à la fois le temps et l’espace ;

• Extension à l’identification de champs de sources de chaleur bidimen-
sionnels : les mesures par thermographie infrarouge permettent de mesurer des
champs de température à la surface de l’éprouvette. Il parait donc également inté-
ressant d’appliquer cette projection dans une base POD réduite dépendant de deux
variables d’espace construite à partir d’un modèle de diffusion bidimensionnel. Ceci
permettrait d’estimer des champs de source de chaleur bidimensionnels.
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6.3 Modélisation du comportement thermomécanique des
matériaux

Introduction

La construction d’un modèle de comportement thermomécanique nécessite l’utilisation
d’un cadre thermodynamique afin que les effets mécaniques et thermiques ainsi que leur
couplages soient correctement pris en compte et respectent les principes de base de la
thermodynamique. J’ai utilisé ce type d’approche à plusieurs reprises dans mes travaux
de recherche. On peut donner l’exemple de l’étude du comportement dynamique des ma-
tériaux où l’approche thermodynamique permet de quantifier correctement les sources de
chaleur associées à la sollicitation lors de la formation de bandes de cisaillement adia-
batique. On peut également citer l’utilisation d’une approche thermodynamique sur la
fatigue à très grand nombre de cycles pour mieux comprendre les mécanismes dissipatifs
lors d’une sollicitation cyclique. Ces deux exemples seront détaillés respectivement dans
les sections 7.2.3 et 8.3.4.

Ces approches thermodynamiques ont déjà été utilisées dans la littérature depuis plu-
sieurs dizaines d’années. On peut citer les travaux de Germain [55], de Chrysochoos [28],
de Rosakis et al. [178] ou plus récemment dans les matériaux polymères les travaux de
Moreau et al. [121]. Cependant ces outils de modélisation sont actuellement peu utilisées
dans les laboratoires et toujours en cours de développement.

Afin d’illustrer cette approche thermodynamique, nous allons utiliser un modèle élasto-
viscoplastique de Bingham, développé au début des années 1900 pour modéliser le com-
portement des fluides présentant une viscosité à partir d’une contrainte seuil [15] et très
utilisé aujourd’hui dans le domaine de la plasticité des métaux. Ce modèle rhéologique qui
constitue une base pour la construction de modèles plus compliqués est représenté sur la
figure 6.6. Il est composé d’un ressort linéaire de module E modélisant le comportement
élastique et en parallèle, un patin sec, un amortisseur et un ressort de moduleH modélisant
le comportement viscoplastique et un écrouissage linéaire. La déformation se décompose
en une déformation élastique notée εe et d’une déformation viscoplastique notée εvp.

ee

ss

E

evp

e

sy

sv

sp

H

h

X

Figure 6.6 - Modèle élasto-viscoplastique de Bingham.
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Dans ce modèle, la contrainte se décompose en trois termes :

σ = σv + σp +X, (6.9)

avec σv la contrainte dans l’amortisseur, σp la contrainte dans le patin sec et X la contrainte
dans le ressort de module H. Les équations de comportement des modèles rhéologiques
élémentaires donnent :

σv = ηε̇vp, |σp| ≤ σy et X = Hεvp, (6.10)

où η, σy et H sont des constantes dépendantes du matériau. Classiquement, on exprime
la vitesse de déformation visqueuse [12] :

ε̇vp =
〈f〉
η

sgn (σ −X), (6.11)

avec f(σ,X) = |σ −X| − σy la fonction seuil et en posant 〈x〉 = max(x, 0). On définit
également le potentiel viscoplastique Ω tel que

ε̇vp =
∂Ω
∂σ

, (6.12)

qui s’exprime dans ce cas

Ω =
η

2

〈
f

η

〉2

. (6.13)

Approche thermodynamique

Dans le cadre de la thermodynamique, le postulat de l’état local permet de caractériser
l’état du matériau par un nombre fini de variables d’état sans faire intervenir les vitesses
d’évolution de ces variables. Dans le cas du modèle de Bingham, on choisit comme variables
d’état la température T , la déformation totale ε et la déformation viscoplastique εvp. La
déformation élastique εe = ε− εvp étant déduite de εvp et de ε, il n’est pas nécessaire de
la considérer comme une variable d’état supplémentaire.

Le niveau énergétique d’un élément de volume du matériau est caractérisé par une
énergie fonction des variables d’état. En thermomécanique des matériaux, on utilise le plus
souvent l’énergie libre spécifique de Helmholtz notée ψ(T, ε, εvp). Elle est obtenue à partir
de l’énergie interne spécifique e, classiquement utilisée pour exprimer le premier principe de
la thermodynamique, par transformation de Legendre suivant le couple entropie spécifique
s, température T :

ρψ = ρe− ρTs. (6.14)

A chaque variable d’état, on peut associer une variable conjuguée :

• ρ
∂ψ

∂T
= −ρs, avec s l’entropie spécifique, la variable conjuguée de la température ;

• ρ
∂ψ

∂ε
= σr, la variable conjuguée de la déformation qui est homogène à une contrainte

et est appelée la contrainte réversible ;
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• ρ
∂ψ

∂εvp
= Aεvp , la variable conjuguée de la déformation viscoplastique.

Dans notre modèle de Bingham, on suppose que l’énergie libre volumique se décompose
en une partie mécanique ψm(ε, εvp;T ) 3 et une partie calorifique ψth(T ; ε, εvp) :

ψ(T, ε, εvp) = ψm(ε, εvp;T ) + ψth(T ; ε, εvp). (6.15)

La partie mécanique est associée à l’énergie libre des deux ressorts et s’exprime :

ρψm =
1
2
E (ε− εvp)

2 +
1
2
Hε2

vp. (6.16)

La dépendance de ψm vis à vis de la température peut par exemple provenir d’un effet
de la température sur les propriétés du matériau caractérisées par E ou H traduisant
par exemple dans le dernier cas un phénomène d’adoucissement thermique. La partie
ψth provient de l’inertie thermique du matériau. Si l’on suppose une capacité calorifique
massique constante qui par définition s’exprime

C = T
∂s

∂T
, (6.17)

on obtient après intégration

∂ψ

∂T
= −ρs = −ρC ln

T

Ta
, (6.18)

avec Ta la température de référence prise égale à la température ambiante.
On peut alors exprimer les différentes équations d’état :

σr = E (ε− εvp) , Aεvp = −E (ε− εvp) +Hεvp = −σr +X (6.19)

et pour la partie thermique

s = C ln
T

Ta
. (6.20)

Caractérisation des irréversibilités

L’irréversibilité de l’évolution du système doit vérifier le second principe de la thermo-
dynamique. Celui-ci s’exprime au travers de l’inégalité de Clausius-Duhem :

Tρṡi = dtot = σε̇− ρψ̇ − ρsṪ
︸ ︷︷ ︸

d1

− 1
T
~q.

−−→
grad T

︸ ︷︷ ︸

d2

≥ 0, (6.21)

3. La partie « mécanique » de l’énergie libre spécifique est directement associée aux variables ε et εvp

qui permettent d’obtenir la contribution à l’énergie libre spécifique par multiplication des variables d’état
par les variables conjuguées. On suppose cependant qu’elle peut également dépendre de la température
T au travers des propriétés du matériau qui peuvent être dépendantes de la température. Ceci explique
la notation ; dans la fonction ψm qui permet de séparer les variables ε et εvp et la variable T . La même
remarque peut être faites avec la partie calorifique ψth.
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avec si l’entropie associée aux irréversibilités, ~q le vecteur flux de chaleur et dtot la dissipa-
tion totale. Le cas particulier d’une transformation réversible correspond à ṡi = 0 et donc
à dtot = 0. La dissipation totale se décompose en deux termes, la dissipation intrinsèque
notée d1 et la dissipation thermique notée d2. Chacun de ces termes est supposé supérieur
ou égal à zero. En exprimant le taux d’énergie libre volumique

ρψ̇ = ρ
∂ψ

∂ε
ε̇+ ρ

∂ψ

∂εvp
ε̇vp + ρ

∂ψ

∂T
Ṫ (6.22)

= σrε̇+Aεvp ε̇vp − ρsṪ , (6.23)

on obtient la dissipation intrinsèque

d1 = σε̇− ρ
∂ψ

∂ε
ε̇− ρ

∂ψ

∂εvp
ε̇vp (6.24)

= (σ − σr) ε̇−Aεvp ε̇vp (6.25)

Celle-ci peut donc s’écrire comme le produit de forces thermodynamiques par des flux
définis comme les dérivées temporelles des variables d’état. Dans le modèle de Bingham,
les flux sont le taux de déformation totale ε̇ et le taux de déformation viscoplastique ε̇vp
et les forces associées Xε̇ et Xε̇vp . Avec ces notations, on a alors :

d1 = Xε̇ε̇+Xε̇vp ε̇vp. (6.26)

Par définition, on définit σir la contrainte irréversible de manière à avoir

σir = Xε̇ = σ − σr. (6.27)

Pour décrire le comportement irréversible du matériau, il est nécessaire d’écrire des
équations supplémentaires reliant les forces thermodynamiques et les flux. Dans le cadre
des matériaux standards généralisés [62], on suppose l’existence d’un potentiel de dissipa-
tion noté ϕ fonction des flux. Ce potentiel est positif et minimal pour ε̇ = 0 et ε̇vp = 0 et
est choisit pour avoir :

Xε̇ =
∂ϕ

∂ε̇
, Xε̇vp =

∂ϕ

∂ε̇vp
. (6.28)

La convexité de ce potentiel assure la positivité de la dissipation intrinsèque. En visco-
plasticité, il est souvent utile d’exprimer les flux en fonction des forces thermodynamiques
et d’utiliser plutôt le potentiel dual ϕ∗ définit par :

ε̇ =
∂ϕ∗

∂Xε̇
, ε̇vp =

∂ϕ∗

∂Xε̇vp

. (6.29)

Le potentiel dual ϕ∗ est obtenu par transformation de Legendre-Fenchel du potentiel ϕ.
Dans le modèle de Bingham, on suppose que les phénomènes dissipatifs sont associés à la
viscoplasticité et donc au flux ε̇vp. On a alors :

∂ϕ

∂ε̇
= σirr = 0 (6.30)
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d’où

σ = σr = ρ
∂ψ

∂ε
. (6.31)

Cette condition ne serait plus valable si l’on avait un comportement viscoélastique modélisé
par exemple par un amortisseur en parallèle du ressort de module E.

Dans le modèle de Bingham, la dissipation intrinsèque s’écrit donc :

d1 = −Aεvp ε̇vp (6.32)

= (σ −X) ε̇vp (6.33)

= σv ε̇vp + σpε̇vp (6.34)

Cette dernière relation traduit le fait que la dissipation intrinsèque du modèle de Bingham
est la somme des puissances dissipées par le patin sec et l’amortisseur en supposant que
chacun de ces modèles soient parfaitement dissipatifs c’est à dire qu’ils dissipent la totalité
du travail qui leur est fourni.

Au niveau de l’amortisseur, on a un comportement visqueux linéaire :

σv = ηε̇vp. (6.35)

Le potentiel de dissipation de l’amortisseur seul est alors obtenu par intégration de la loi
de comportement précédente :

ϕv = η
ε̇2
vp

2
. (6.36)

Le potentiel dual est ensuite déduit de ϕv obtenu par transformation de Legendre :

ϕ∗
v = −ϕv + σv ε̇vp =

σ2
v

2η
. (6.37)

Les figures 6.7a et 6.7b montrent l’évolution du potentiel de l’amortisseur et de son dual.
Elle schématise également la construction associée à la transformation de Legendre dans
le cas d’une fonction convexe.

Dans le cas du patin sec, le comportement parfaitement plastique s’écrit






si ε̇vp > 0, σp = σy

si ε̇vp < 0, σp = −σy
si ε̇vp = 0, −σy < σp < σy.

(6.38)

Après intégration, on obtient le potentiel de dissipation ϕp :

ϕp = σy |ε̇vp| . (6.39)

Le potentiel dual ϕ∗
p est ensuite obtenu par transformation de Legendre de ϕp :






si ε̇vp = 0, ϕ∗
p = σpε̇vp − ϕp = 0

si ε̇vp > 0, σp = σy et
∂ϕ∗

p

∂σp

∣
∣
∣
∣
∣
σy

= ε̇vp > 0

si ε̇vp < 0, σp = −σy et
∂ϕ∗

p

∂σp

∣
∣
∣
∣
∣
−σy

= ε̇vp < 0.

(6.40)
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a)
b)

Figure 6.7 - Amortisseur linéaire a) potentiel de dissipation b) potentiel de dissipation dual.

a) b)

Figure 6.8 - Patin sec a) potentiel de dissipation b) potentiel de dissipation dual.

Ces deux potentiels du patin sec sont représentés sur les figures 6.8a et 6.8b.
Dans le modèle de Bingham, les deux modèles dissipatifs sont placés en parallèle.

Les déformations dans les deux modèles sont les mêmes et les contraintes s’ajoutent :
σv + σp = σ − X = σ̂. Le potentiel de dissipation du modèle complet est donc la somme
des deux potentiels de dissipation. Par contre le potentiel dual de l’ensemble est obtenu
en calculant l’inf-convolution des deux potentiels duaux élémentaires [120] :

ϕ∗ (σ̂) =
(

ϕ∗
p ⋆inf ϕ

∗
v

)

(σ̂) = inf
σ′

{

ϕ∗
p(σ̂ − σ′) + ϕ∗

v(σ
′)
}

. (6.41)

La figure 6.9 représente le potentiel dual obtenu pour le modèle de Bingham.
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Figure 6.9 - Potentiel de dissipation dual du modèle de Bingham.

Équation de la chaleur

Le premier principe de la thermodynamique s’écrit dans le cas d’un solide déformable :

ρė = ρψ̇ + ρT ṡ+ ρsṪ = σε̇− div ~q, (6.42)

avec ~q le vecteur flux de chaleur. En utilisant l’expression de ψ̇ de l’équation 6.23, on
obtient :

ρT ṡ = −Aεvp ε̇vp − div ~q. (6.43)

Le terme de gauche peut être réécrit en développant le taux d’entropie spécifique :

ρT ṡ = ρT
∂s

∂T
︸ ︷︷ ︸

C

Ṫ + ρT
∂s

∂ε
ε̇+ ρT

∂s

∂εvp
ε̇vp, (6.44)

avec C la capacité calorifique à déformation et déformation viscoplastique constantes. En
utilisant la relation entre l’entropie et l’énergie libre volumique, ρs = −ρ∂ψ

∂T
, on obtient

ρT ṡ = ρCṪ − ρT
∂2ψ

∂ε∂T
ε̇− ρT

∂2ψ

∂εvp∂T
ε̇vp. (6.45)

Le premier terme correspond à la contribution de l’inertie thermique et les deux autres
proviennent d’une dépendance de ψm avec la température. Ces deux termes sont appelés
des termes de couplage. Dans le cas où ψm est indépendant de la température, ces termes
sont nuls.

Dans le modèle de Bingham, en supposant une loi de conduction de la chaleur de type
Fourier, l’équation de la chaleur s’écrit alors :

ρCṪ = (σ −X)ε̇vp
︸ ︷︷ ︸

d1

+ ρT
∂2ψ

∂ε∂T
ε̇+ ρT

∂2ψ

∂εvp∂T
ε̇vp

︸ ︷︷ ︸

scouplage

+k∆T, (6.46)

45



6. Techniques expérimentales et outils théoriques

avec k la conductivité thermique. Dans cette équation, deux termes sources de chaleur
apparaissent : la dissipation intrinsèque d1 et le terme de couplage scouplage. La dissipation
intrinsèque est toujours positive du fait de l’inégalité de Clausius-Duhem et elle reste
toujours inférieure au travail mécanique apporté par unité de volume σε̇. Au contraire
les sources de couplage peuvent être positives ou négatives et leur intensité dépend de
l’importance de l’effet de la température sur l’énergie libre.

Conclusions et perspectives

Cette approche thermodynamique du comportement des matériaux permet de faire
ressortir deux remarques importantes :

• Terme source associé au couplage : à tout comportement mécanique dépendant
de la température, on associe obligatoirement une source de chaleur due au couplage
thermomécanique. Cette source est d’autant plus importante que le comportement
mécanique est sensible aux variations de température. Cet effet sera précisément
quantifié dans le cas de l’étude du cisaillement adiabatique où la contrainte d’écoule-
ment chute avec la température lorsque l’on s’approche de la température de fusion.
Nous aborderons ce point dans le chapitre 7 sur le comportement dynamique des
matériaux et des structures ;

• Interprétation de mesures d’auto-échauffement : les mesures d’auto-échauf-
fement par exemple lors d’une sollicitation de fatigue permettent d’estimer les sources
de chaleurs associées aux phénomènes dissipatifs directement liés aux mécanismes
de déformation plastique. Pour suivre et comprendre réellement l’état de fatigue du
matériau, il semble plus intéressant de travailler sur l’évolution de l’énergie interne du
matériau qui caractérise mieux les évolutions de microstructures que la dissipation
intrinsèque. Nous discuterons de ce point plus tard dans le chapitre 8 sur la fatigue
à très grand nombre de cycles.
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Chapitre 7

Dynamique des matériaux et des
structures

7.1 Introduction de mes activités de recherche

Mes activités de recherche sur le comportement dynamique des matériaux métalliques
ont débuté lors de mon stage de DEA et ont été poursuivis lors de ma thèse où je me suis
plus particulièrement intéressé aux instabilités plastiques provoquant des localisations in-
tenses de la déformation plastique sous forme de bandes de cisaillement appelées bandes
de cisaillement adiabatique. Mon objectif était alors de développer des techniques expéri-
mentales pour mesurer les températures lors de l’apparition et lors de l’évolution de ces
bandes pour mieux comprendre les mécanismes physiques mis en jeux.

J’ai complété ces travaux de recherche par deux études plus appliquées concernant
d’une part l’usinage grande vitesse et le poinçonnage grande vitesse :

• Usinage grande vitesse : l’usinage grande vitesse est un procédé d’enlèvement
de matière avec des vitesses de coupe élevées. Dans le cas de l’acier, on distingue
l’usinage grande vitesse de l’usinage traditionnel par des vitesses de coupe supérieures
à 100 m·min−1 (soit environ 8 ms−1). L’augmentation des vitesses permet d’améliorer
les conditions de coupe du fait d’une part de la segmentation du copeau et d’autre
part de l’augmentation de l’auto-échauffement en pointe d’outil. Ce dernier effet
a pour conséquence de diminuer la contrainte d’écoulement du matériau et donc
de limiter les efforts de coupe. Les deux principaux avantages de cette technique
sont d’augmenter le débit de copeau afin d’améliorer la production et de supprimer
totalement le lubrifiant. Mes activités dans ce domaine ont été menées à partir
de 2002 en collaboration avec le LEM3 1 de l’Université de Lorraine qui dispose
d’un système d’usinage permettant d’atteindre des vitesses de coupe comprises entre
10 ms−1 et 120 ms−1[193, 195]. Cette étude a concerné la mesure des champs de
température dans le copeau et de l’effet de la vitesse de coupe et de la profondeur de
passe sur les températures maximales atteintes. Ces recherches ont mis en évidence

1. LEM3 : Laboratoire d’Étude des Microstructures et de Mécanique des Matériaux.
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l’importance des sources de chaleur liées au frottement et à la déformation plastique
dans la zone de cisaillement secondaire. Ces travaux sur l’usinage ont été complétés
plus tard en 2010 par la thèse de Henri-François Boyer où l’objectif était plutôt
d’estimer le flux de chaleur entrant dans la pièce lors de l’usinage afin d’en calculer
les déformations dues à la dilatation thermique ;

• Poinçonnage grande vitesse : lors de mon recrutement comme Maître de Confé-
rences à l’ENSAM Paris et affecté au LMSP, un de mes objectifs était de développer
un dispositif expérimental de poinçonnage grande vitesse en vue de mesurer des
évolutions d’effort pendant le procédé. Ces travaux seront détaillés dans la section
7.3.

L’étude du cisaillement adiabatique et des procédés de mise en forme impliquant des
grandes vitesses de déformation a nécessité de pouvoir caractériser l’effet de la vitesse
de déformation et de la température sur les lois d’écoulement plastique. Dans le cadre
de ma thèse, j’ai développé des techniques d’identification de loi de type Johnson-Cook à
partir d’essais de torsion à différentes vitesses de déformation et à différentes températures
[156, 164]. Dès mon arrivée au LMSP, j’ai donc pris en charge une presse hydraulique de
100 kN. L’électronique et l’hydraulique de cette machine ont été rénovées et un moyen de
chauffage jusqu’à 1000 ℃ a été financé. En parallèle, j’ai développé un banc de compression
dynamique afin de caractériser le comportement dynamique pour des vitesses comprises
entre 100 s−1 et 5000 s−1. Ces deux dispositifs permettent entre autre de tracer une courbe
représentant la contrainte d’écoulement pour une déformation totale fixée en fonction de
la vitesse de déformation. Pour les deux systèmes de compression, les éprouvettes sont
identiques, de forme cylindrique (8 mm de diamètre et de 8 mm de hauteur) afin de limiter
les effets de géométrie et de volume sollicité sur les résultats. La figure 7.1 montre les
résultats que nous pouvons obtenir dans le cas du cuivre pur polycristallin.

Ces techniques de caractérisation et d’identification de loi de comportement ont égale-
ment été utilisées par Camille Gaudillière dans sa thèse [51] sur le poinçonnage dynamique
pour identifier une loi d’écoulement de type Johnson-Cook et effectuer des simulations
numériques du procédé. Actuellement une étude de caractérisation du comportement dy-
namique de différents métaux (alliage d’aluminium, bronze, acier inoxydable) a été menée
en collaboration avec Marc Fivel du SIMAP de Grenoble pour mieux comprendre l’effet
du durcissement dynamique sur les phénomènes d’écaillage par cavitation qui mettent ef-
fectivement en jeu des vitesses de déformation élevées. Je participe également à la mise en
place d’essais dynamiques sur du bois vert dans le cadre de la thèse de Renaud Pfeiffer au
LaBoMaP de l’ENSAM Cluny et au PIMM encadré par P. Lorong.

La liste suivante retrace les différentes collaborations, encadrements et publications
associés au domaine de recherche du comportement dynamique des matériaux et des struc-
tures :

1. Étude du cisaillement adiabatique : étude des champs de température lors de
l’amorçage d’une BCA et estimation des températures maximales atteintes :

• Collaborations associées : V. Pina (LEME, Université Paris Ouest La Dé-
fense), P. Hervé (LEME, Université Paris Ouest La Défense) , T. Thomas
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Figure 7.1 - Effet de la vitesse de déformation sur la contrainte d’écoulement du cuivre pur
polycristallin.

(Centre technique d’Arcueil, DGA), P.F. Louvigné (Centre technique d’Arcueil,
DGA), L. Beylat (Centre technique d’Arcueil, DGA), A. Chrysochoos (LMGC,
Université de Montpellier 2) ;

• Projets associés : participation au Plan d’Étude Amont « Matériaux pour
blindages et têtes militaires » avec le Centre Technique d’Arcueil, DGA, Minis-
tère de la défense dans le cadre de ma thèse ;

• Stages de Master Recherche et de DEA : Renaud Raynal (DEA de Mé-
canique de l’Université Paris VI ) ;

• Publications associées : 3 publications dans le Journal de Physique IV [162,
155, 164], 2 publications dans Mechanics of Materials [165, 158].

2. Étude de l’usinage grande vitesse : étude des champs de température :

• Collaborations associées : G. Sutter (LEM3, Université de Lorraine), A.
Molinari (LEM3, Université de Lorraine), V. Pina (LEME, Université Paris
Ouest La Défense), P. Lorong (PIMM) ;

• Projets associés : projet Eco Industrie Alusisec avec Renault et Comau sur
l’usinage grande vitesse à sec ou microlubrifié ;

• Doctorant : H.F. Boyer (thèse CIFRE avec Renault) ;

• Publications associées : 5 publications dans des journaux internationaux
[194, 163, 196, 198, 197] ;

3. Poinçonnage grande vitesse :
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• Collaborations associées : P. Lorong (PIMM), A. Larue (PIMM), F. Lapu-
joulade (PIMM), L.Illoul (PIMM), A. Maillard (CETIM)

• Projets associés : laboratoire commun LMSP, CETIM et CNRS ;

• Doctorants et Stagiaires de Master : C. Gaudillière (thèse CETIM), Y.F.
Qu (Master Recherche), A. Emprin (Master Recherche)

• Publications associées : 2 publications [85, 52].

Dans les deux sections suivantes, j’ai choisi de détailler plus particulièrement mes
travaux sur l’étude de la température dans les bandes de cisaillement adiabatique et sur
le poinçonnage grande vitesse.

7.2 Champs de température dans les bandes de cisaillement
adiabatique

7.2.1 Présentation du cisaillement adiabatique - contexte

Le phénomène de cisaillement adiabatique a été découvert par Tresca en 1878 [202]
qui a mis en évidence un échauffement localisé dans un acier lors de la frappe par un
marteau pilon. C’est en 1944 que Zener et Hollomon [216] ont observé par microscopie
optique sur une éprouvette qui avait été sollicitée à grande vitesse déformation de fines
bandes blanches de quelques dizaines de micromètres de largeur devenues une des ca-
ractéristiques du cisaillement adiabatique. Ils ont également expliqué ce phénomène par
une instabilité plastique résultant d’une compétition entre d’une part l’écrouissage et le
durcissement dynamique 2 et d’autre part l’adoucissement thermique. Pendant une sollici-
tation dynamique, l’énergie mécanique plastique est dissipée en grande partie en chaleur.
La rapidité du phénomène limite les transferts de chaleur dans le matériau par conduction
et rapproche le processus d’une transformation adiabatique engendrant des variations de
températures plus importantes. Cette augmentation de la température crée un phénomène
d’adoucissement du matériau qui provoque une diminution de la contrainte d’écoulement
plastique et donc provoque une augmentation de la déformation plastique. Une instabi-
lité plastique apparaît et engendre une déformation plastique intense et très localisée. La
largeur de ces bandes de cisaillement adiabatiques (notée BCA) est directement liée au
phénomène de conduction de la chaleur pendant la durée de formation de la bande. Elle
est de l’ordre de 10µm à 100 µm suivant les matériaux.

Ce mécanisme proposé par Zener et Hollomon met en évidence l’importance de la
température et de l’adoucissement thermique dans l’amorçage et l’évolution des BCA.
Cependant des travaux ont mis en évidence la formation de grains ultrafins dans les bandes
[118]. Cette microstructure est expliquée par un phénomène de recristallisation dynamique.
Les travaux de Osovski et al. [141] montrent que l’on peut également observer des grains
ultra-fins en dehors de la bande et avancent que la recristallisation dynamique peut dans
certains matériaux générer également un adoucissement responsable de l’amorçage de la
bande de cisaillement.

2. Le durcissement dynamique correspond aux effets visqueux en plasticité.
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Les premières mesures de déformation pendant un essai de torsion dynamique ont été
réalisées par Marchand et Duffy [107] et montrent que la déformation plastique dans les
bandes peut atteindre 1900%. Compte tenu de ces niveaux de déformation plastique, on
peut imaginer que les températures atteintes sont très élevées. Afin d’étudier l’évolution
de la température au sein des BCA, de nombreuses études expérimentales ont été menées.
Compte tenu des très courtes durées de formation de ces bandes et de leur faible épaisseur.
La technique de mesure par pyrométrie a été la plus utilisée [34, 63, 107, 42, 218, 93, 57,
165, 175] mais elle se heurte cependant à un certain nombre de difficultés :

• La résolution spatiale : la largeur des bandes bandes de cisaillement adiabatique
est de l’ordre de quelques dizaines de micromètres. Si l’on souhaite avoir un profil
de température dans une bande, il est nécessaire d’avoir une résolution spatiale
de l’ordre de quelques micromètres. Pour atteindre ces résolutions il faut chercher à
réduire au maximum la taille des capteurs et augmenter le grandissement du système
optique. L’optimum en terme de rapport signal sur bruit correspond à une taille de
capteur égale à la zone observée ([156] page 75). De plus la longueur d’onde de
sensibilité des capteurs qui est en général dans le domaine du proche infrarouge
soit entre 3µm et 5µm, peut être supérieure à la taille de la zone observée. Les
phénomènes de diffraction peuvent alors avoir pour effet de limiter la résolution ;

• La résolution temporelle : la durée entre l’amorçage de la BCA et la rupture est
de l’ordre de quelques dizaines de microsecondes ce qui est très bref. Pour atteindre
ces résolutions temporelles, il est nécessaire d’utiliser des détecteurs rapides et de
limiter le nombre de points de mesure car il faut associer à chaque point de mesure
son propre système d’amplification et d’acquisition. Le nombre de capteur est en
général de l’ordre de 30. Les caméras CCD actuelles possédant beaucoup plus de
pixels ne permettent pas de faire de mesures d’évolution de champ de température
pendant le phénomène compte tenu des durées de lecture du CCD (typiquement de
l’ordre de la milliseconde). Il est cependant possible de déclencher ce type de caméra
et d’obtenir un champ de température unique avec une nombre de pixel proche du
million [156, 165] ;

• Le facteur d’émission : les BCA sont le siège de déformations plastiques intenses
qui changent la rugosité de la surface et donc son facteur d’émission. Les variations de
température approchant le millier de degré modifient également le facteur d’émission,
ce qui rend difficile l’estimation précise de la température (voir section 6.1).

L’amélioration constante des résolutions spatiales et temporelles des systèmes de me-
sure a permis d’avoir des mesures de température de plus en plus locales. Les différentes
études de la littérature ont montré des températures élevées pouvant atteindre 1000 ℃ dans
les bandes de certains matériaux comme le TA6V ou les aciers. Cependant ces tempéra-
tures restent toutefois bien inférieures à la température de fusion des matériaux étudiés.

D’un point de vue modélisation, la prédiction des températures dans les BCA est
directement liée au choix d’un modèle de source de chaleur associée à la déformation du
matériau. En général, seule l’énergie dissipée est prise en compte. La part d’énergie stockée
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est modélisée via le coefficient de Taylor Quinney noté βTQ [200] qui permet d’exprimer
la source de chaleur associée à la dissipation du travail plastique :

s = βTQσ : ε̇p (7.1)

avec σ et ε respectivement les tenseurs des contraintes et des déformations plastiques et
« : » le produit doublement contracté.

La fraction de la puissance plastique dissipée joue donc un rôle particulièrement impor-
tant dans le développement des BCA et le calcul des températures. La première estimation
de ce facteur a été faites par Taylor et Quinney en 1934 [200] qui aboutirent à une estima-
tion de cette fraction de l’ordre de 0,9. Ce résultat a souvent été repris dans la littérature
et de nombreux articles citent le coefficient de Taylor-Quinney noté, ici, βTQ comme en
témoigne l’ouvrage de synthèse publié par Bever et al. en 1973 [14]. Bien d’autres études
ont, en effet, été menées par la suite que ce soit à faibles vitesses de déformation [27, 140]
où à grandes vitesses de déformation [173]. Ces différents travaux montrent que βTQ, n’est
souvent pas constant et qu’il peut dépendre du niveau de déformation et/ou de la vitesse
de déformation [174].

D’un point de vue théorique, il convient tout d’abord de noter que l’évolution de βTQ
peut être totalement déterminée dès que le modèle de comportement du matériau étudié est
construit et identifié dans un cadre thermodynamique [178, 97]. En effet, l’établissement du
bilan d’énergie associé au processus de déformation [32] donne alors directement la fraction
de puissance inélastique dissipée. Par ailleurs, le second principe de la thermodynamique
assure que la dissipation intrinsèque doit être positive au cours de tout processus de
déformation [55]. Aussi, dans le cadre d’une transformation adiabatique, la température
du matériau ne peut qu’augmenter, si la dissipation est la seule source en présence. Pour
une loi d’écoulement de type Johnson-Cook, la contrainte d’écoulement visco-plastique du
matériau, tout comme la puissance viscoplastique et la dissipation tendent vers zéro dès
que la température se rapproche de la température de fusion. Lors d’un essai à grande
vitesse de déformation, la température dans la bande doit donc tendre asymptotiquement
et de façon strictement monotone vers cette température limite de fusion. Ceci semble en
contradiction avec les températures mesurées dans les bandes de cisaillement adiabatique.

L’objet de mes travaux de recherche dans se domaine s’est décomposé en deux parties :
une partie expérimentale pour étudier les évolutions de températures dans les BCA, et une
deuxième partie plutôt théorique pour essayer de prédire ces évolutions de températures.
Dans les sections suivantes, je vais détailler ces deux aspects.

7.2.2 Aspects expérimentaux

Comme nous l’avons vu dans l’introduction, la mesure de température dans les BCA
est très délicate. Ma première contribution à l’étude du cisaillement adiabatique a concerné
le développement de techniques expérimentales pour mesurer les champs de température
pendant un essai de torsion aux barres de Hopkinson dans l’alliage de titane TA6V. Deux
objectifs se sont alors dégagés :

• le premier objectif était de développer un système de mesure permettant d’étudier
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plus particulièrement l’amorçage des bandes. Le but étant de quantifier les tempéra-
tures juste avant la localisation de la déformation et de détecter des hétérogénéités
le long de la partie utile de l’éprouvette en forme de tube mince cylindrique (figure
7.2a). La plage de température visée était comprise entre 50 ℃ et 300 ℃ appelée
« basse température ». Pour mesurer ces températures, le système pyrométrique était
constitué d’une barrette de 32 détecteurs InSb photovoltaïques refroidis à l’azote li-
quide et de plage spectrale comprise entre 1µm et 5µm. La taille des détecteurs était
de 43µm × 43µm. Chaque sortie de détecteur était amplifiée et enregistrée par un
système d’acquisition avec une fréquence d’échantillonnage de 1 MHz. Le système
optique était constitué de deux miroirs paraboliques pour limiter les aberrations
chromatiques.

• le deuxième objectif était de mesurer les températures maximales atteintes dans les
bandes (« Hautes températures ») avec une résolution spatiale de quelques microns et
en s’affranchissant des problèmes associés à la variation du facteur d’émission. Pour
répondre à ces conditions, nous avons utilisé une caméra intensifiée dont la plage
spectrale était située dans le domaine visible et s’étendait entre 0,4µm et 0,9µm.
La taille de la matrice faisait 1024 par 1024 pixels. Chaque pixel correspondait à
une zone visée sur l’éprouvette de 2µm par 2µm ce qui restait inférieur à l’ensemble
des dispositifs proposés dans la littérature. Les temps d’ouvertures variaient entre
10µs et 20µs. Compte tenu de la fréquence de rafraîchissement de la matrice CCD
(100Hz), la caméra ne prenait qu’une image pendant l’essai de torsion et elle était
déclenchée à partir du signal mesuré par un capteur infrarouge observant l’ensemble
de la partie utile de l’éprouvette. La figure 7.2b donne le positionnement des différents
points de mesure de la température sur l’éprouvette.

a)

Zone visée par
la caméra et le
monodétecteur

Ligne
visée par
la barrette

Partie utile de
l’éprouvette

2mm

b)

Figure 7.2 - Éprouvette de torsion dynamique a) vue générale b) positionnement des zones de
mesure.

Les résultats obtenus avec le système « basse température » sont illustrés sur la figure
7.3. La figure 7.3a représente l’évolution de la contrainte et de la température mesurée
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sur le capteur où l’on détecte la température maximale. Sur cette courbe il est possible de
distinguer les deux stades d’évolution des bandes définis par Marchand et Duffy 3. La figure
7.3b représente la distribution de la température suivant la partie utile de l’éprouvette en
fonction du temps. Elle met bien en évidence une distribution homogène de la température
avant l’amorçage de la bande de cisaillement adiabatique suivie au moment de la chute de
contrainte d’une augmentation de la température plus rapide et hétérogène.
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Figure 7.3 - Résultats obtenus par le système « basse température »dans le cas d’un essai de
torsion à 1900 s−1 a) évolution de la température et de la contrainte en fonction de
la déformation b) mise en évidence de l’hétérogénéité de la température.

Concernant les observations des températures maximales dans les bandes la figure 7.4
montre les résultats expérimentaux pour un essai à une vitesse de déformation de 1900 s−1 .
La figure 7.4a donne l’évolution de la température mesurée par la barrette, de la contrainte
et le déclenchement de la caméra. Le champ de température enregistré par la caméra est
représenté sur la figure 7.4b et comparé avec l’observation de l’éprouvette après rupture
(figure 7.4c). Lors de cet essai la température maximale mesurée est d’environ 1100 ℃.

Plusieurs conclusions sont ressorties de ces résultats expérimentaux :

• Le système de mesure « basse température » permet de bien mettre en évidence le
moment de l’amorçage des bandes. En règle générale, l’augmentation homogène de
la température au moment de l’amorçage est de l’ordre de 150 ℃. L’identification
d’une loi de Johnson-Cook pour décrire le comportement de cet alliage de titane
[164] permet d’estimer la déformation critique où l’adoucissement thermique devient
prépondérant devant l’écrouissage et le durcissement dynamique dans le cas d’une
transformation adiabatique. On trouve une déformation plastique de 0,3 et une va-
riation de température correspondante de 95 ℃. Cette valeur reste bien inférieure à

3. le premier correspond à une déformation homogène alors que le deuxième est caractérisé par une
localisation de la déformation.
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Figure 7.4 - Résultats obtenus par le dispositif « haute température » dans le cas d’un essai de
torsion à 1900 s−1 a) déclenchement de la caméra et mesure de la température b)
champs de température c) visualistaion de l’éprouvette après sollicitation.

la déformation nominale correspondant à la chute de contrainte qui est en moyenne
de 0,56 sur l’ensemble des essais réalisés ;

• Plusieurs amorçages de bandes peuvent être observés. Les mesures d’hétérogénéité de
la température au moment de l’amorçage des bandes montrent que dans certains cas
un seul amorçage de bandes est observé alors que dans d’autre cas un amorçage mul-
tiple peut être mis en évidence. Ces bandes multiples apparaissent d’ailleurs décalées
dans le temps de quelques dizaines de microsecondes du fait qu’elles n’apparaissent
pas du même coté de l’éprouvette. Cependant en fin d’essai, on observe en général
qu’un seul faciès de rupture recouvrant environ 80 à 90% de la circonférence de
l’éprouvette. Les détections des températures maximales atteintes dans les bandes
conduisent également à cette même conclusion. Pour expliquer ces faits un méca-
nisme d’amorçage de plusieurs embryons de BCA et d’un phénomène d’occultation
a été proposé [156, 165] ;

• Le dispositif expérimental mis en place permet également de mettre en évidence la
présence d’un décalage entre la chute de contrainte et l’augmentation importante
de la température. Ce point a déjà été mentionné et discuté dans la littérature
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notamment dans les travaux de Marchand et Duffy [107]. Ce décalage correspond au
temps de propagation de la bande autour de l’éprouvette ;

• Les températures maximales mesurées restent de l’ordre de 1000 ℃ et le maximum
est mesuré à 1100 ℃. Elles restent donc bien inférieures à la température de fusion
du TA6V qui est donnée à 1670 ℃.

7.2.3 Aspect modélisation

Introduction

Dans la littérature, les fortes variations de température dans les BCA sont exclu-
sivement attribuées à la dissipation induite par le processus de déformation. Pourtant,
l’utilisation d’une loi d’écoulement de type Johnson-Cook [75, 76], dépendant fortement
de la température, devrait également faire apparaître une source de chaleur associée au
couplage thermomécanique. Il semble que cette source ait été ignorée ou implicitement
négligée dans la plupart des travaux sur le cisaillement adiabatique. Mais, cette hypothèse
est-elle toujours pertinente ? Et si non, comment estimer cette source complémentaire de
couplage thermomécanique dans le cas d’une loi d’écoulement de type Johnson-Cook ?

L’ensemble de cette activité de recherche a été menée avec André Chrysochoos du
LMGC. L’objectif de nos travaux a été d’apporter quelques éléments de réponse à ces
deux questions. Dans un premier temps, nous avons proposé une reformulation de la
loi de Johnson-Cook afin qu’elle puisse s’intégrer dans le cadre de la Thermodynamique
des Processus Irréversibles à variables internes. Le formalisme des Matériaux Standard
Généralisés [62] (voir section 6.3) a été choisi afin de définir sans ambiguïté les sources
dissipatives et de couplage associés à la transformation. Dans un deuxième temps, le
modèle reformulé a été implémenté numériquement afin de réaliser des simulations d’essais
monotones adiabatiques au cours desquels le bilan complet d’énergie a été présenté. Les
réponses mécaniques et thermiques déduites du modèle ont enfin été confrontées à quelques
résultats expérimentaux extraits de la littérature.

Interprétation de la loi d’écoulement de Johnson-Cook

Dans le cas d’une sollicitation monotone unidimensionnelle, la loi de Johnson-Cook
suppose que la contrainte d’écoulement σy évolue en fonction de la déformation viscoplas-
tique cumulée p =

∫ t
0 |ε̇vp(τ)|)dτ , de la vitesse de déformation viscoplastique ε̇vp, et de la

température du matériau T :

σy(p, ε̇vp, T ) = (A+Bpn) fd(ε̇vp)fth(T ). (7.2)

avec fd et fth des fonctions qui permettent de prendre en compte respectivement les effets
de durcissement visqueux et d’adoucissement thermique.

Pour |ε̇vp| > ε̇0, la fonction fd s’écrit :

fd(ε̇vp) = 1 + C ln
( |ε̇vp|
ε̇0

)

= 1 + C ln |ε̇∗|. (7.3)
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avec ε̇0 une vitesse de déformation de référence et ε̇∗ = ε̇vp

ε̇0
la vitesse de déformation

adimensionnelle. Si |ε̇vp| ≤ ε̇0, on suppose qu’il n’y a pas d’effet de la vitesse de déformation
viscoplastique sur la contrainte d’écoulement et donc que fd = 1.

Dans le même esprit, pour des températures comprises entre une température dite de
transition Tt

4 et la température de fusion du matériau Tm, on définit la fonction associée
à l’adoucissement thermique fth qui s’écrit :

fth(T ) = 1 −
(
T − Tt
Tm − Tt

)m

= 1 − θ∗m , (7.4)

où θ∗ représente une température adimensionnelle. Si la température est inférieure à la
température de transition Tt, θ∗ ≤ 0, on suppose qu’il n’y a pas d’adoucissement thermique
et donc que fth = 1. Au contraire, si la température est supérieure à la température
de fusion Tm, i.e. θ∗ ≥ 1, alors fth est nul, tout comme la contrainte d’écoulement. La
figure 7.5 donne l’évolution des différents termes de la loi de Johnson-Cook (écrouissage,
durcissement dynamique et adoucissement thermique). Les paramètres A, B, C, n et m
sont des constantes caractéristiques du matériau.

Afin de pouvoir intégrer l’équation rhéologique de Johnson-Cook dans le cadre des
Matériaux Standards Généralisés plusieurs hypothèses ont été choisies :

• on suppose tout d’abord que la déformation totale ε se décompose classiquement en
une déformation élastique εe et une déformation viscoplastique εvp :

ε = εe + εvp. (7.5)

Le comportement élastique du matériau est supposé linéaire de module d’élasticité
E ;

• la partie viscoplastique du comportement est interprétée comme étant due à l’asso-
ciation en parallèle des effets visqueux et des effets d’écrouissage. D’un point de vue
rhéologique, la viscosité sera représentée par un amortisseur non linéaire et les effets
plastiques par un patin à seuil variable modélisant l’écrouissage de manière analogue
au modèle de Bingham présenté dans la section 6.3 (figure 7.6). Les contraintes σv
et σh représentent respectivement les contraintes développées dans l’amortisseur et
le patin :

σ = σv + σh. (7.6)

De l’équation rhéologique proposée par Johnson et Cook, on définit la contrainte vis-
queuse par la relation non linéaire suivante :

σv =







µ(p, T ) ln
( |ε̇vp|

ε̇0

)

sgn (ε̇vp) si |ε̇vp| > ε̇0,

0 si |ε̇vp| ≤ ε̇0.
(7.7)

avec µ(p, T ) = C (A+Bpn) (1 − (θ∗(T ))m).

4. Cette température de transition est souvent prise égale à la température ambiante.
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Figure 7.5 - Loi d’écoulement plastique de Johnson-Cook, évolution des différents termes a)
terme d’écrouissage b) terme de durcissement dynamique c) terme d’adoucissement
thermique.

La contrainte σh s’exprime, quant à elle, en fonction de la contrainte seuil du patin dès
qu’il y a écoulement viscoplastique :

σh =

{

σ0 si ε̇vp > 0,

−σ0 si ε̇vp < 0.
(7.8)

avec

σ0 = (A+Bpn) (1 − (θ∗(T ))m) (7.9)

Cadre thermodynamique

Pour caractériser l’état du matériau, on choisit quatre variables d’état : la tempé-
rature T , la déformation totale ε, la déformation viscoplastique εvp et la déformation
viscoplastique cumulée p qui permet de rendre compte d’une évolution monotone de l’état
d’écrouissage (écrouissage isotrope). On suppose que l’énergie libre spécifique ψ peut s’ex-
primer comme la somme d’une énergie élastique, d’une énergie calorifique et d’une énergie
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Figure 7.6 - Modèle élasto-viscoplastique

stockée durant écrouissage :

ρψ(T, ε, εvp, p) =
1
2
E(ε− εvp)2

︸ ︷︷ ︸

Energie élastique

− ρCp

(

T ln
T

Ta
− T

)

︸ ︷︷ ︸

Energie calorifique stockée

+
B

n+ 1
pn+1 (1 − (θ∗(T ))m)

︸ ︷︷ ︸

Energie mécanique stockée

(7.10)
avec Ta la température ambiante.

Dans le cas des Matériaux Standards Généralisés, les irréversibilités sont décrites par
un potentiel de dissipation ou son dual. Dans le cas du modèle de Johnson Cook, le
potentiel dual prend alors la forme :

ϕ∗(σ, p, T ) = µ(p, T )ε̇0

(

exp

(

(|σ| − σ0)+

µ(p, T )

)

− 1

)

, (7.11)

avec (.)+ la fonction partie positive.
L’écriture du premier et du second principe permet à partir de l’expression de l’énergie

libre et du potentiel de dissipation dual d’en déduire l’équation de la chaleur dans le cas
adiabatique :

ρCpṪ = |σ| ṗ−Bpn (1 − (θ∗)m) ṗ−mBpn
T

Tf − Tt
(θ∗)m−1ṗ. (7.12)

Le terme de droite de cette équation représente la source de chaleur associée au com-
portement viscoplastique du matériau. Elle se décompose en trois termes : le premier
correspondant au taux d’énergie inélastique, le deuxième associé taux d’énergie stockée
et le dernier terme correspondant au couplage thermoplastique. Les deux premier termes
sont en général regroupés via la définition du coefficient de Taylor Quinney :

βTQ =
Bpn (1 − (θ∗)m) ṗ

σε̇vp
. (7.13)

La figure 7.7 montre l’évolution avec la déformation des différentes puissances mises en jeu
dans le cas d’un essai adiabatique à une vitesse de 1000 s−1 sur l’alliage de titane TA6V :
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• la puissance inélastique : σε̇vp,

• la puissance absorbée durant l’écrouissage Bpn (1 − (θ∗)m) ṗ,

• la puissance associée au couplage thermoplastique : −mB T
Tf −Tt

(θ∗)m−1 ṗ,

• la dissipation intrinsèque, différence entre puissance inélastique et puissance stockée.
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Figure 7.7 - Évolution des différentes puissances mises en jeu (TA6V, ε̇ = 1000 s−1).

Les paramètres utilisés pour la loi de Johnson-Cook pour le TA6V ont été identifiés
dans le cadre de ma thèse [156, 164] et sont donnés dans le tableau 7.1.

Paramètre TA6V

A 500 MPa
B 160 MPa
n 0,25
C 0,008

γ̇0 =
√

3ε̇0 0,1 s−1

Tt 20 ℃
Tf 1670 ℃
m 1,055
ρ 4400 kg·m−3

Cp 656 J·kg−1K−1

G 39 GPa

Table 7.1 - Paramètres de la loi de Johnson-Cook du TA6V.

On peut remarquer que, dans le cas d’un chargement monotone toutes ces puissances
sont positives sauf celle associée au couplage thermoplastique qui est négative. Cette puis-
sance est d’autant plus grande que la déformation augmente. Afin d’illustrer l’importance
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de la source thermoplastique, les figures 7.8a et 7.8b reprennent respectivement le tracé
de la température et de la contrainte durant le chargement en négligeant puis en tenant
compte de la source de couplage. Lorsque seule la dissipation est prise en compte, la
température ne peut qu’augmenter de façon monotone et tendre asymptotiquement vers
la température de fusion du matériau (ici 1670°C pour le TA6V). Lorsque la source de
couplage thermoplastique est prise en compte, le terme de couplage devient très vite non
négligeable ce qui réduit notablement la variation de température et entraîne même une
baisse de celle-ci dès que l’intensité de la source de couplage devient plus grande que celle
de la dissipation.
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Figure 7.8 - Mise en évidence de l’effet de la source de couplage thermoplastique a) sur la tem-
pérature b) sur la contrainte.

Comparaison entre les résultats du modèle et l’expérience

Sur le plan expérimental, dans le cas de l’alliage TA6V, des mesures de température
dans la BCA ont été menées par Liao et Duffy en 1998 [93]. Ils ont mesuré l’évolution
de la température avec une barrette de détecteurs infrarouges pendant la formation de la
bande de cisaillement adiabatique. La température maximale atteinte est estimée à 550°C.
La taille de la zone de mesure correspondant à un détecteur est de 17µm et reste assez
grossière devant la taille des bandes (typiquement 10µm dans le TA6V) ce qui a tendance
à faire une sous-estimation de la température maximale dans la bande. Les travaux que
nous avons menés récemment avec une résolution spatiale plus fines et qui ont été présentés
dans la section 7.2.2 montrent une plage de température maximale atteintes dans les BCA
comprise entre 920 ℃ et 1100 ℃ [156, 165]. Ces bornes ont été représentées sur la figure
7.8a. Elle montrent un bon accord avec le modèle de comportement thermomécanique
prenant en compte le couplage thermoplastique. De plus le modèle prédit une baisse de la
température qui est également observé par exemple lors de l’expérience de Liao et Duffy
[93].
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Plusieurs hypothèses sont mises en avant dans la littérature pour expliquer cette baisse
de température. La plus classique consiste à associer cette chute à l’apparition d’une
fissure engendrant une baisse de la contrainte d’écoulement et donc une diminution des
sources de chaleur. Le refroidissement est alors expliqué par la diffusion de la chaleur
perpendiculairement à la direction de la bande de cisaillement. Une deuxième explication
est donnée, entre autre, par Giovanola [56] : les observations métallographiques des bandes
révèlent en général la présence de micro-vides dans le BCA. La formation de micro-vides
engendre une baisse de la contrainte (adoucissement géométrique) et donc comme dans
le cas précédent une diminution de la température. L’effet du couplage thermoplastique
est donc une explication supplémentaire possible. La réalité correspond sans doute à une
superposition de ces mécanismes.

Dans notre publication dans Mechanics of Materials en 2013 [158], nous avons égale-
ment effectué les mêmes calculs sur l’acier HY100. Les paramètres du modèle d’écoulement
de Johnson Cook ont été identifiés à partir d’essais disponibles dans la littérature [107]. La
comparaison des évolutions de la température entre le modèle et l’expérience montrent les
même effets que ceux mis en évidence sur le TA6V ce qui renforce la nécessité de prendre
en compte le couplage thermoplastique pour estimer les températures maximales atteintes
dans les bandes.

7.2.4 Perspectives

Sur l’étude des températures atteintes dans les bandes de cisaillement adiabatique,
deux perspectives principales peuvent être dégagées :

• D’un point de vue expérimental, il semble intéressant de pouvoir suivre l’évolution
de la température quand celle-ci est proche de la température maximale. L’objectif
serai de développer un dispositif permettant mesurer la température au cours du
temps en gardant une résolution spatiale inférieure à 10µm. Comme nous l’avons
évoqué dans la partie sur la technique expérimentale de pyrométrie, l’utilisation de
barrettes de photo multiplicateurs pourrait répondre à ce cahier des charges. Un tel
dispositif permettrait de valider si cette baisse de température en fin d’évolution de la
BCA est due au couplage thermoplastique ou à l’endommagement et la fissuration ;

• D’un point de vue modélisation, il serait intéressant de développer et d’intégrer
dans un code numérique la loi de Johnson-Cook écrite dans le cadre des Matériaux
Standards Généralisés et de l’étendre aux configurations bi-dimensionnelle et tri-
dimensionnelle. Ceci permettrait par exemple de quantifier l’effet du coupage ther-
moplastique sur la propagation de la BCA et plus particulièrement sur l’apparition
de point chaud le long de la bande lorsque les températures maximales sont atteintes.
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7.3 Poinçonnage grande vitesse

7.3.1 Contexte

Le poinçonnage est un procédé de mise en forme par cisaillage très utilisé dans l’in-
dustrie de la mise en forme des plaques minces [86, 188, 135]. Il existe deux types de
technologie de poinçonnage : le poinçonnage traditionnel et le poinçonnage fin. Dans le
cas du poinçonnage traditionnel (figure 7.10a), la tôle est placée sur une matrice et un
poinçon vient la cisailler pour obtenir la forme désirée. Cette technologie est caractéri-
sée par des vitesses de poinçon de l’ordre de 0,1 ms−1 et des jeux entre la matrice et le
poinçon de l’ordre de 10% de l’épaisseur de la tôle. Dans le poinçonnage fin la tôle est
placée entre une matrice et un serre-flan qui permet de plaquer la tôle et de guider un
poinçon et un contre-poinçon. Avec cette technique les vitesses et les jeux poinçon matrice
sont respectivement de l’ordre de 0,01 ms−1 et 1% de l’épaisseur de la tôle. L’intérêt du
poinçonnage fin est d’améliorer les tolérances des pièces poinçonnées afin d’éliminer une
phase supplémentaire d’usinage de finition malgré le coût plus élevé des outils utilisés.

Tôle

Poinçon

Matrice

Jeu ( )J

Figure 7.9 -

Tôle

Poinçon

Matrice

Contre Poinçon

Serre-flan

Figure 7.10 - Technologies de poinçonnage a) poinçonnage traditionnel b) poinçonnage fin.

La constante amélioration des presses hydrauliques permet maintenant d’avoir des
vitesses de poinçon de l’ordre de 10 ms−1. Les premières expériences montrent que le
poinçonnage à des vitesses élevées, appelé poinçonnage grande vitesse, a de nombreux
avantages. Il permet de limiter la déformation de la pièce poinçonnée, d’avoir des tolérances
dimensionnelles proches de celles du poinçonnage fin et d’éliminer la lubrification. La
limitation de la déformation permet par exemple de réduire les distances entre les pièces
poinçonnées et donc de limiter les pertes de matière. Cependant la principale difficulté
provient du manque de recul vis à vis de ce nouveau procédé qui conduit à des ruptures
prématurées des outils et une mauvaise prédiction de la qualité dimensionnelle des pièces.
La conception et le dimensionnement des outils est donc un point important dans le
développement de ce procédé et nécessite entre autre une bonne estimation des efforts de
poinçonnage.

L’augmentation des vitesses de poinçon permet d’augmenter l’auto-échauffement du
matériau dans la zone de cisaillage et donc de limiter les efforts nécessaires pour cisailler la
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matière. Pour maximiser cet auto-échauffement, il est nécessaire d’augmenter suffisamment
la vitesse de poinçon et donc de diminuer le temps de cisaillage de manière à limiter les
échanges de chaleur entre la zone cisaillée et le reste de la tôle et de se rapprocher d’une
transformation adiabatique. Le tableau 7.2 donne pour les trois types de technologie de
poinçonnage les ordres de grandeur des paramètres du procédé (jeu poinçon/matrice noté
J , vitesse de poinçon notée V , ...), la vitesse de déformation de cisaillement moyenne dans
la zone de cisaillage γ̇moy = V

J
et le calcul du nombre de Fourier Fo = 4a∆t

J2 avec a la
diffusivité thermique et ∆t le durée de découpe. Ce tableau montre d’une part que dans le
cas du poinçonnage grande vitesse, les vitesses de déformation sont très grandes, de l’ordre
de 105 ms−1. Le nombre de Fourier caractérise le fait que la transformation de la matière
située dans la zone de cisaillement est adiabatique ou isotherme. Le tableau 7.2 montre que
le nombre de Fourier est le plus faible dans le cas du procédé de poinçonnage grande vitesse
mais reste bien supérieur à l’unité pour l’ensemble des techniques ce qui traduit le fait
que la transformation n’est pas totalement adiabatique. Une augmentation de la vitesse
de poinçon supplémentaire permettrait de se rapprocher encore plus d’une transformation
adiabatique et de l’auto-échauffement maximum mais ceci reste actuellement difficile d’un
point de vue technologique.

Vitesse Jeu Temps de Vitesse de Nombre de
en ms−1 en mm découpe déformation Fourier

en ms en s−1

Poinçonnage classique 0,1 0,1 30 1000 170
Poinçonnage fin 0,01 0,04 300 250 170

Poinçonnage grande 10 0,04 0,3 250 × 103 10
vitesse

Table 7.2 - Comparaison des différentes techniques de poinçonnage.

L’augmentation de la température par auto-échauffement permet de réduire l’effort
de poinçonnage par adoucissement thermique du matériau. De plus si la vitesse de dé-
formation est suffisante, la zone de cisaillement peut être le siège de la formation d’une
bande de cisaillement adiabatique provoquant une chute importante et brutale de l’effort
de poinçonnage. Ce phénomène présente alors l’avantage de réduire l’énergie nécessaire
pour le poinçonnage.

Cette problématique du poinçonnage grande vitesse a été proposée par le CETIM et
a permis la création d’un laboratoire commun CETIM, CNRS, LMSP appelé le LASIP
et le financement de la thèse de Camille Gaudillière. L’objectif de cette étude était de
mieux maîtriser ce procédé et de se doter d’un moyen d’essai et d’un outil de simulation
adaptés. Mon domaine d’activité dans cette étude se situe principalement sur la partie
expérimentale même si j’ai également participé en partie aux développements de l’outil
numérique. L’objectif de la partie expérimentale était de quantifier les efforts de poin-
çonnage en fonction des paramètres du procédé et du matériau cisaillé en vue de mieux
maîtriser et d’optimiser le procédé.
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7.3.2 Mesure des efforts en poinçonnage grande vitesse

Afin de mesurer ces efforts de poinçonnage en contrôlant de manière précise les para-
mètres du procédé, il a été nécessaire de réaliser un dispositif de poinçonnage dynamique
constitué d’un canon à air comprimé permettant de propulser un poinçon dans un système
de guidage en contrôlant sa vitesse et son déplacement latéral. Un schéma général de ce
dispositif est représenté sur la figure 7.11a. L’éprouvette cisaillée de forme parallélépipé-
dique (figure 7.11b) est placée sur une matrice ( figure 7.11c) fixée à un tube de Hopkinson
qui permet d’estimer l’évolution des efforts de poinçonnage pendant le procédé à partir
de jauges de déformation collées sur le tube de Hopkinson. Le cisaillage est effectué par
le poinçon dont la géométrie est donnée sur la figure 7.11d. L’évolution de la vitesse de la
face avant du poinçon est également mesurée à l’aide d’un vibromètre laser.

a)

length : 50mm

width : 17mm

thickness

b)
c)

d)

Figure 7.11 - Dispositif de découpe grande vitesse développé au laboratoire a) vue générale du
dispositif b) géométrie de l’éprouvette c) positionnement de l’éprouvette sur la
matrice d) poinçon.

La figure 7.12 illustre les résultats que nous avons obtenus concernant la mesure de
la vitesse du poinçon dans le cas de l’acier C40. La figure 7.12a permet de visualiser
les différentes phases d’évolution de la vitesse du poinçon : la propulsion du poinçon,
le vol libre du poinçon dans le système de guidage, le début de poinçonnage, la fin de
poinçonnage et l’arrêt du poinçon. La figure 7.12b effectue un zoom sur la durée de la
découpe. Elle met en évidence une chute de vitesse globale de 11,5 ms−1 à 9,4 ms−1 et une
oscillation correspondant aux allers-retours d’ondes dans le poinçon. Connaissant la masse
du poinçon, il est possible d’en déduire l’énergie consommée par le poinçonnage à partir

65



7. Dynamique des matériaux et des structures

de la chute de vitesse. Dans le cas présenté cette énergie de poinçonnage est de 33 J. La
prise en compte de la durée de cette chute de vitesse qui est ici estimée à 220 µs permet
de calculer un effort de poinçonnage moyen de 14 kN.
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Figure 7.12 - Évolution de la vitesse du poinçon pendant le processus de poinçonnage d’après
[51, 52] a) évolution générale pendant la totalité de l’essai b) zoom sur la phase
de poinçonnage.

Les méthodes de mesure de l’effort de poinçonnage présentées dans le paragraphe précé-
dent ne permettent pas d’avoir qu’une valeur moyenne de l’effort pendant le poinçonnage.
En réalité l’effort de poinçonnage évolue et peut présenter des sur-efforts par rapport à
cette valeur moyenne. En vue d’un dimensionnement des outils, il est donc nécessaire d’es-
timer l’évolution temporelle de l’effort pendant la durée du poinçonnage. Pour répondre à
ce genre de problématique, nous avons proposer de les estimer à partir du signal délivré
par les jauges placées sur le tube de Hopkinson. Pour déduire l’effort de poinçonnage, deux
analyses ont été développées [52] :

• la première appelée « méthode K », consiste à calculer l’effort dans le tube de Hop-
kinson en multipliant la déformation de la jauge par la section du tube et le module
d’élasticité du matériau qui le constitue. On suppose ensuite que cet effort est le
même que celui appliqué directement sur la matrice. Cette méthode revient à consi-
dérer une relation linéaire entre l’effort et le signal de jauge dont le facteur de pro-
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portionnalité K peut directement être calculé à partir des propriétés géométriques
et du matériau du tube de Hopkinson ;

• la deuxième appelée « méthode par reconstruction » : dans le cas de variations ra-
pides de l’effort, les effets dynamiques peuvent devenir très importants et l’hypothèse
d’égalité entre l’effort de poinçonnage et l’effort mesuré dans le tube n’est plus va-
lable. Compte tenu de la complexité de la géométrie de la matrice, une méthode
numérique inverse n’est pas possible. La méthode développée est donc basée sur la
reconstruction de l’évolution de l’effort de poinçonnage à partir d’essais de calibra-
tion. Les courbes de calibration sont obtenues en utilisant une barre de Hopkinson
placée en contact sur la matrice et d’un projectile permettant d’appliquer un effort
d’une durée de l’ordre de la dizaine de microsecondes avec une amplitude connue.
La courbe de calibration est obtenue par correspondance entre l’évolution de l’effort
appliqué et le signal de jauge mesuré sur le tube de Hopkinson. Cette méthode est
détaillée dans le mémoire de thèse de C. Gaudillière [51] et dans un article publié
dans Experimental Mechanics en 2013 [52].

Les résultats montrent que pour les basses vitesses de poinçon, les deux méthodes
donnent des résultats identiques mais à plus haute vitesse la « méthode K » a une tendance
à sous estimer l’effort maximum. A titre d’exemple la figure 7.13 compare les résultats des
deux méthodes pour deux vitesses de poinçon de 11,5 m−1 et 16,7 ms−1. Dans le cas d’une
vitesse de poinçon de 16 ms−1, les deux estimations sont différentes et la différence peut
atteindre près de 40% alors que pour les vitesses plus faibles, les deux méthodes conduisent
quasiment aux mêmes résultats. Pour étudier l’effet de la vitesse de poinçon sur les efforts
de poinçonnage il est donc nécessaire d’utiliser la méthode par reconstruction.

Les résultats des campagnes d’essais sur l’acier C40 permettent de tracer des courbes
d’évolution de l’effort de poinçonnage en fonction des paramètres du procédé comme
l’épaisseur de la tôle et la vitesse de poinçonnage pour un jeu relatif fixé à 0,04%. La
figure 7.14 illustre les résultats obtenus. Elle met en évidence une réduction de l’effort de
poinçonnage avec la vitesse de déformation qui est d’autant plus importante que la tôle
découpée est épaisse. Ces résultats constituent des données précieuses pour le CETIM et
les industriels afin estimer des efforts de poinçonnage, dimensionner les outils et optimiser
le procédé.
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Figure 7.13 - Estimation de l’évolution des efforts de poinçonnage, comparaison de la méthode
par reconstruction et la méthode « K » a) vitesse de poinçon de 11,5 m−1 b) vitesse
de poinçon de 16,7 ms−1.
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Figure 7.14 - Effet de la vitesse du poinçon et de l’épaisseur de la tôle sur les efforts de poin-
çonnage.
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7.3.3 Observation par caméra rapide

En plus des mesures d’effort qui restent des données très globales, des observations
à l’échelle de la zone de cisaillement ont également été mises en œvre. Dans un premier
temps cette zone a été observée à l’aide d’une caméra rapide dans le cas de l’acier C40 et les
visualisations ont été mises en correspondance avec l’évolution de l’effort de poinçonnage.
La caméra rapide nous a permis de prendre 32 images de 32 par 1024 pixels espacées de
48µs. La figure 7.15 illustre les résultats obtenus dans une éprouvette de 2 mm d’épaisseur
en acier C40. L’images (3) semble mettre en évidence une déformation intense ou un
début d’amorçage de fissure. Dans les images suivantes (4) et (5) la découpe de l’éprouvette
semble être réalisée alors que l’effort ne reste que légèrement inférieur à sa valeur maximale.
Ce point peut être expliqué par la présence de frottement au niveau de la surface avec
le poinçon. Les caméras rapides disponibles actuellement dans le commerce permettraient
d’avoir une résolution temporelle et surtout spatiale supérieures et de valider ou non ces
hypothèses.
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Figure 7.15 - Observation par caméra rapide de la zone de cisaillement et corrélation avec l’évo-
lution de l’effort de poinçonnage.

7.3.4 Observations métallurgiques

Des observations métallurgiques ont également été réalisées sur des éprouvettes dé-
coupées afin de détecter les signes d’apparition de bandes de cisaillement adiabatique
et éventuellement de détecter une vitesse seuil au dessus de laquelle on aurait formation
d’une BCA. Comme le montre la figure 7.16 dans le cas d’un essai à une vitesse de poinçon
de 16,2 ms−1 et un jeu de 0,04 mm, la ligne blanche sur la partie gauche de l’éprouvette
correspond à une bande de cisaillement adiabatique qui fait une dizaine de microns de
large. L’observation de ces bandes de cisaillement est assez difficile et longue à réaliser
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car elle nécessite un essai de découpe, un tronçonnage de l’éprouvette suivant sa longueur,
un enrobage de la partie prélevée et un polissage. De plus, dans beaucoup de cas, la sur-
face est altérée par le frottement de la partie découpée avec le poinçon, la matrice ou
tout simplement la face en vis à vis. L’épaisseur des bandes étant très petite, le moindre
frottement peut faire disparaître les signes de présence de BCA. Dans ces conditions, la
détermination d’une vitesse seuil de poinçonnage à partir de laquelle on a formation d’une
BCA reste cependant difficile à mettre en évidence. Ce genre d’observation a également
été réalisée dans l’acier inoxydable 304L dans le cadre du Master Recherche d’Antoine
Emprin mais les BCA se sont avérées encore plus difficiles à déceler. Pour répondre à cette
question d’existence d’un seuil de d’apparition des BCA, des mesures de température dans
la zone de cisaillement pendant l’essai sembleraient plus adaptées pour détecter les fortes
augmentations de température associées aux BCA.

Direction de
poinçonnage

Observation

Figure 7.16 - Observation d’une bande de cisaillement adiabatique dans la zone de cisaillage
[51].

7.3.5 Perspectives

De nombreuses perspectives peuvent être envisagées sur le poinçonnage grande vitesse :

• Sur les aspects mesure de température et détection du cisaillement adia-
batique : comme nous l’avons vu dans le dernier paragraphe, la thermographie peut
être un moyen intéressant pour détecter la formation d’une BCA. Il suffit de faire
une mesure très globale de l’énergie rayonnée dans la zone de cisaillement à l’aide
par exemple d’un détecteur ponctuel comme utilisé dans ma thèse pour déclencher
les systèmes thermographiques au moment de l’amorçage de la bande ;

• Mesure de l’effort de poinçonnage dans le cas de formes plus complexes :
l’ensemble des études réalisées a été fait essentiellement dans le cas de cisaillage
(poinçonnage de forme ouvertes) pour des raisons de facilité de réalisation et d’ob-
servation. Il serait maintenant intéressant de développer la technique de mesure
d’effort dans le cas du poinçonnage de formes fermées plus proches des géométries
poinçonnées dans l’industrie. Ceci permettrait de quantifier l’apport de l’augmenta-
tion de la vitesse de poinçon sur des formes poinçonnées comportant notamment des
rayons faibles devant l’épaisseur de la tôle ;

• Comparaison des résultats obtenus par simulation numérique avec l’ex-
périence : les premiers résultats 2D et 3D montrent que les moyens développés
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permettent de simuler correctement les efforts ou l’apparition des BCA avec des
lois de comportement identifiées à partir d’essais dynamiques et statiques à basse et
haute températures [51]. Ici aussi, il serait intéressant de comparer les résultats ex-
périmentaux et les résultats de simulation numérique dans le cas du poinçonnage de
formes fermées et de vérifier que les modèles prennent bien en compte les problèmes
de frottement outil pièce notamment dans zone à faible rayon de courbure dans le
cas du poinçonnage grande vitesse.
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Chapitre 8

Fatigue des matériaux et des
structures

8.1 Contexte et verrous scientifiques

8.1.1 Caractérisation du comportement en fatigue dans le domaine HCF

Sollicitation de fatigue

Depuis les travaux de Wöhler dans les années 1860 [208, 209], il a été constaté que les
matériaux pouvaient rompre pour des charges variables plus faibles que celles nécessaires
lors d’une sollicitation monotone. Le domaine d’étude des matériaux soumis à des charges
variables est appelé fatigue des matériaux. Il concerne beaucoup de structures industrielles
car on considère aujourd’hui que plus de 80% des systèmes mécaniques dans le domaine
des transports et de la production d’énergie sont sollicités en fatigue. Le comportement
en fatigue est étudié à partir d’essais cycliques classiquement effectuées sur des machines
servo-hydrauliques. Pour un essai à contrainte imposée, une sollicitation de fatigue est
caractérisée par l’amplitude de la sollicitation notée σa = σmax−σmin

2 = ∆σ
2 , le rapport de

charge Rσ = σmin

σmax
ou la contrainte moyenne σm = σmax+σmin

2 et la fréquence de sollicitation
(figure 8.1). Pour une sollicitation donnée, on définit le nombre de cycles à rupture noté
Nf comme le nombre de cycles nécessaires pour conduire à la ruine du matériau ou de la
structure.

Courbe de Wöhler

Afin de caractériser le comportement en fatigue des matériaux, Wöhler a proposé de
représenter la relation entre le nombre de cycles à rupture et l’amplitude de contrainte dans
un diagramme amplitude de contrainte, logarithme du nombre de cycles [208]. La courbe
obtenue à partir de différents essais à différentes amplitudes est appelée courbe de Wöhler
ou encore courbe SN. Un exemple est donné sur la figure 8.2a dans le cas du cuivre pur.
Cette courbe a été réalisée par le CETIM dans le cadre du projet ANR DISFAT. La figure
8.2b donne une représentation schématique de cette courbe de Wöhler d’après Mughrabi
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Figure 8.1 - Caractérisation d’une sollicitation de fatigue.

[124]. En parallèle de la courbe de Wöhler, la figure 8.2b montre la boucle d’hystérésis
stabilisée observée dans un diagramme contrainte, déformation totale.
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Figure 8.2 - Courbe de Wöhler dans un diagramme contrainte nombre de cycles a)Cas du cuivre
pur b) schématisation d’après Mughrabi [124].

Sur la courbe de Wöhler, on peut constater que quand l’amplitude de contrainte dimi-
nue, le nombre de cycles à rupture augmente. On distingue généralement trois domaines
de fatigue en fonction de l’amplitude de contrainte :

• le régime de la fatigue oligocyclique ou à faible nombre de cycles (Low Cycle Fatigue
en anglais, LCF en abrégé) correspondant à des nombres de cycles à rupture inférieurs
à 104. Dans ce régime l’amplitude de contrainte est importante et le matériau rentre
dans le domaine plastique à chaque cycle. Les essais sont conduits à amplitude de
déformation constante ;

• le régime de la fatigue à grand nombre de cycles (High Cycle Fatigue en anglais, HCF
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en abrégé) correspondant à des nombres de cycles à rupture allant de 104 à 107. Dans
ce domaine, la contrainte appliquée reste inférieure à la limite d’élasticité et en début
d’essai les déformations plastiques sont localisées dans les zones de concentration des
contraintes (défaut de surface, hétérogénéité de la microstructure). En moyenne, à
chaque cycle, les amplitudes de déformation plastiques à l’échelle macroscopique
restent faibles. Les essais sont ici menés à amplitude de contrainte constante ;

• au delà de 107 cycles, on considère que la courbe de Wöhler admet une asymptote
horizontale. On définit alors la limite de fatigue comme l’amplitude de contrainte
associée à cette asymptote.

Il est intéressant de remarquer que le fait d’avoir rupture alors que la contrainte reste
inférieure à la limite d’élasticité a engendré beaucoup de questionnement dans la commu-
nauté scientifique de l’époque. La rupture dans le domaine HCF a été expliquée par Ewing
et Humphrey en 1903 [46] lors de l’observation de l’apparition de bandes de glissement à
la surface d’une éprouvette sollicitée en fatigue en dessous de la limite élastique.

La figure 8.2b montre l’évolution de la boucle d’hystérésis stabilisée pour différentes
amplitudes de contraintes. Plus le nombre de cycles à rupture augmente, plus l’aire de cette
boucle d’hystérésis diminue et plus l’amplitude de la déformation plastique ∆εpl diminue.
Dans le domaine de la fatigue oligocyclique, la largeur de la boucle d’Hystérésis est de
l’ordre de 10−2 alors que dans le domaine HCF, pour une amplitude de contrainte égale
à la limite de fatigue la largeur de la boucle de l’ordre de 10−5 à 10−4. En dessous de la
limite de fatigue on suppose en général que l’aire de la boucle d’Hystérésis est nulle [124].
Il est important de remarquer que l’aire de la boucle d’hystérésis correspond au travail
plastique qui est en partie dissipé sous forme de chaleur et contribu donc à augmenter la
température de l’éprouvette. Nous discuterons de ces deux points plus tard dans la section
8.3.3.

Phase d’amorçage, phase de propagation

La durée de vie en fatigue d’un matériau métallique se divise en général en deux phases,
la phase d’amorçage de la ou des fissures de fatigue et la phase de propagation :

• la phase d’amorçage est caractérisée par une accumulation de la déformation
plastique pouvant apparaître à l’échelle macroscopique ou microscopique en fonction
de l’amplitude de contrainte appliquée. Elle résulte de l’arrangement des dislocations
dans l’espace avec éventuellement apparition de phénomènes de localisation de la
déformation plastique ;

• la phase de propagation débute dès qu’une fissure a été créée en général à la sur-
face ou parfois dans le volume du matériau. Pendant cette phase, la fissure progresse
au fur et à mesure des cycles. La description de cette phase est faite par l’évolution
de la longueur de la fissure en fonction du nombre de cycles.

Il est nécessaire de noter que la définition de la limite entre ces deux phases n’est pas
toujours très bien marquée et souvent difficile à définir clairement. Par ailleurs, des études
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dans la littérature montrent que dans le domaine de la LCF, la phase de propagation
est prépondérante par rapport à la la phase d’amorçage. Plus l’amplitude de contrainte
diminue et plus la phase d’amorçage devient longue. Dans le domaine HCF, contrairement
au domaine LCF la phase d’amorçage devient prépondérante.

Structures de dislocations - Bandes de glissement persistantes (PSB)

Lors des premiers cycles, l’amplitude de la contrainte évolue quand on impose une
amplitude de la déformation plastique. Au contraire si l’on impose l’amplitude de la dé-
formation plastique c’est l’amplitude de contrainte qui varie. En fonction de l’état initial
d’écrouissage du matériau, on peut observer un phénomène d’adoucissement ou de dur-
cissement cyclique. Par exemple dans le cas d’une amplitude de déformation imposée, un
phénomène de durcissement cyclique est souvent observé et se traduit par une augmen-
tation de l’amplitude de la contrainte (figure 8.3a). Au bout de quelques centaines de
cycles l’évolution de l’amplitude de contrainte et l’aire de la boucle d’hystérésis dans un
diagramme contrainte déformation se stabilise (figure 8.3).
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Figure 8.3 - Illustration schématique de l’évolution des contraintes présentant un phénomène
de durcissement cyclique lors d’un essai de fatigue à amplitude de déformation
plastique imposée a) évolution de la contrainte b) évolution de la boucle d’hystérésis.

Pour chaque amplitude de déformation plastique, il est possible de tracer l’amplitude
de contrainte stabilisée σs ou τs en cisaillement en fonction de l’amplitude de déformation
plastique imposée. On obtient alors une courbe appelée courbe d’écrouissage cyclique
(en anglais cyclic stress strain curve, CSS curve). La figure 8.4, issue de Li et al. [90],
montre l’allure de cette courbe dans le cas d’un mono-cristal de cuivre orienté pour avoir
du glissement simple. Sur cette figure, des observations par microscopie électronique en
transmission des structures de dislocations sont également représentées . Ces micrographies
sont issues des travaux de Woods [210], Winter [207], Mughrabi [122] et Cheng et Laird
[26].
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Figure 8.4 - Courbe de d’écrouissage cyclique et structures de dislocations dans un monocristal
de cuivre [90].

Sur la courbe d’écrouissage cyclique présentée sur la figure 8.4 on distingue trois do-
maines :

1. le domaine A caractérisé par des déformations plastiques résolues inférieures à
γpl,AB = 6 × 10−5. L’amplitude de déformation plastique augmente avec une ampli-
tude de déformation plastique croissante. Dans ce domaine lors des premiers cycles,
les dislocations vis ont tendance à s’annihiler entre elles alors que les dislocations
coins vont former des agrégats de dipôles composés de dislocations coins de signes
opposés. Au cours des cycles, les dislocations coins continuent à s’agréger pour for-
mer les structures de dislocations de type « veines » plus stables. Ces agrégats de
dipôles ont en fait une forme cylindrique dont le diamètre est de l’ordre du micro-
mètre et, en fonction du plan d’observation, ils apparaissent sous forme de « veines »
ou de « patchs ». Entre les « veines » présentant une densité de dislocations élevée, le
cristal est composé de « canaux » avec au contraire une faible densité de dislocations
où seules les dislocations vis peuvent glisser quasi librement. La figure 8.5a montre
une vue schématique de l’organisation des dislocations dans les « veines ». Afin de
minimiser l’énergie interne du cristal, les dislocations de signes opposés s’arrangent
plutôt selon un réseau de Taylor à 45°de taille finie [136] ;

2. le domaine B correspondant à des amplitudes de déformation plastique résolue
comprises entre γpl,AB = 6 × 10−5 et γpl,BC = 7, 5 × 10−3 est caractérisé par un
plateau ou l’amplitude de contrainte est indépendante de l’amplitude de déforma-
tion plastique. L’amplitude de la contrainte résolue sur le système de glissement τs
est alors de l’ordre de 28 MPa soit environ 6.5 × 10−4G, G étant le module de ci-
saillement du matériau [122]. Un coefficient d’orientation de Sachs de 2,24 permet
d’estimer une contrainte σs de 58 MPa. Les observations microscopiques révèlent
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alors la présence de structures de dislocations en échelles également appelées bandes
de glissement persistantes (Persistent Slip Bands en anglais, noté PSB)(figure 8.5b).
Lors de l’application d’un cycle de sollicitation sur ces structures de dislocations
de type « veines » le paramètre de maille du réseau de Taylor (distance entre deux
dislocations) augmente lors de la charge et revient à sa valeur initiale lors de la
décharge. Les travaux de Neumann [136] montrent qu’à partir d’une certaine ampli-
tude de contrainte correspondant au début du domaine B, ces structures deviennent
instables et ont tendance à se scinder pour former des murs de dislocations séparés
par des zones pauvres en densité de dislocations (figure 8.5b). Ces structures sont
plus stables que la configuration « veines » décrite précédemment. Les premières ob-
servations de structures en échelle dans un monocristal de cuivre ont été rapportées
par Laufer et Roberts en 1964 [87]. Dans le cas du cuivre pur, la largeur des PSB est
de l’ordre du micromètre. L’épaisseur des murs et la distance entre deux murs dans
une PSB sont respectivement de l’ordre du dixième de micromètre et du micromètre
(figure 8.6b). Le domaine B est caractérisé par la coexistence de zones constituées de
PSB et de zones constituées de structures « veines » et « canaux » appelées matrice.
La déformation plastique est alors hétérogène et se concentre essentiellement dans les
bandes de glissement persistantes accommodant plus facilement la déformation plas-
tique. Lorsque l’amplitude de déformation plastique augmente, la contrainte reste
constante du fait que la fraction de ces PSB augmente [49, 207, 122]. L’amplitude
de déformation dans les PSB est de l’ordre de 8 × 10−3 alors que l’amplitude dans
la matrice (veines + canaux) n’est que de 6, 5 × 10−5 ce qui est bien plus faible. Ces
deux valeurs d’amplitude de déformation plastique correspondent respectivement
aux limites inférieures et supérieures du domaine B.

3. le domaine C correspond à des déformations supérieures à γpl,BC . L’augmentation
de l’amplitude de déformation plastique s’accompagne également de l’augmentation
de l’amplitude de la contrainte. Ce domaine est caractérisé par l’apparition de struc-
tures de dislocations de type « cellules » ou « labyrinthe » (figure 8.4).

Le glissement intense dans les bandes de glissement persistantes se traduit à la surface
du matériau par la formation d’un relief important constitué d’intrusions et d’extrusions.
La figure 8.6 illustre ce relief à la surface d’une éprouvette polie. Les intrusions sont ensuite
le siège de la formation de fissures de fatigue et qui se propagent lentement.

8.1.2 Domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles

Le concept de limite de fatigue a été introduit par Wöhler [209] et est toujours actuel-
lement utilisé par différentes normes pour dimensionner des structures en fatigue [3, 139].
Il suppose l’existence d’une amplitude de contrainte seuil appelée limite de fatigue en des-
sous de laquelle la durée de vie du matériau est considérée comme infinie. Cette contrainte
seuil est déterminée à partir d’essais de fatigue menés jusqu’à 107 cycles. Si une éprouvette
ne rompt pas jusqu’à 107 cycles, on suppose qu’elle ne cassera jamais et qu’elle possède
alors une durée de vie illimitée. Avec les moyens d’essai usuels tels que les machines servo-
hydrauliques fonctionnant à des fréquences de quelques dizaines de hertz, il est difficile de
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a)
b)

Figure 8.5 - Illustration schématique des structures de dislocations d’après [123] a) structures
veines dans la matrice b) murs de dislocations dans une PSB.

a)
b)

Figure 8.6 - Observation des PSB dans un cuivre pur après sollicitation de fatigue d’après [124]
a) observation de la surface par microscopie électronique à balayage b) observation
de la microstructure par microscopie électronique en transmission.

solliciter le matériau au delà de 107 cycles dans un temps raisonnable. Les concepts de
durée de vie illimitée et de limite de fatigue sont alors difficiles voir impossibles à prouver.

Différents travaux ont été menés pour développer les machines afin d’augmenter leur
fréquence de sollicitation et donc de diminuer les durées d’essais. Historiquement, les pre-
mières machines développées et notamment utilisées par Wöhler en 1860 [208] et plus
récemment par d’autres équipes de recherche [133, 185, 181] sont les machines de flexion
rotative. Elles permettent d’atteindre des fréquences de sollicitation de l’ordre de 200 Hz
mais présentent l’inconvénient d’appliquer un gradient de contrainte dans l’éprouvette d’où
des effets de la géométrie d’éprouvette sur les résultats [133, 185]. De plus, l’apparition
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de la plasticité dans l’éprouvette engendre une sur-estimation des contraintes due à la
présence d’un relâchement des contraintes.

Plus récemment, des machines à résonance électromagnétique ont été développées.
Leur principe est basé sur la mise en vibration d’un système masse éprouvette vibrant à
sa fréquence propre généralement comprise entre 50 Hz et 250 Hz et des efforts de traction
développés pouvant aller jusqu’à 250 kN [54]. Sur le même principe, on peut même trouver
dans la littérature des machines fonctionnant à des fréquences encore plus élevées pouvant
atteindre 1,8 kHz [137].

Maintenant depuis plus d’une dizaine d’années, l’amélioration du contrôle des systèmes
piezo électriques a permis le développement de machines de fatigue ultrasoniques. Dans ce
type de machine l’éprouvette est sollicitée dans son mode de vibration propre longitudinal
(figure 8.7). La géométrie de l’éprouvette est déterminée afin d’avoir une fréquence de
vibration proche de 20 kHz en général. Dans le cas de faibles amplitudes de contrainte,
le comportement de l’éprouvette est considéré comme quasi élastique. Les contraintes et
les déformations le long de l’éprouvette sont alors estimées à l’aide d’un calcul fréquen-
tiel élastique, connaissant le déplacement d’une extrémité de l’éprouvette imposé par la
sonotrode. Le système est lui même étalonné avec un vibromètre laser afin de faire le lien
entre la tension appliquée au convertisseur piezo éléctrique et le déplacement au niveau de
l’extrémité de la sonotrode. Une des difficultés associée à ce type de machine d’essai est
l’auto-échauffement de l’éprouvette qui peut pour des amplitudes de contraintes impor-
tantes être très élevées. Des systèmes de refroidissement par soufflage d’air sont en général
utilisés. Deux technologies sont disponibles dans la littérature : les machines développées
par l’équipe de C. Bathias [6] où la sollicitation est appliquée en continue pendant toute
la durée de l’essai et les machines développées par l’équipe de S. Stanzl-Tschegg [189, 190]
fonctionnant par blocs de cycles afin de favoriser les pertes calorifiques. Typiquement les
blocs comportent entre 500 et 2000 cycles et les durées entre blocs varient de 25 à 1000 ms.
La consigne en amplitude est en général appliquée après 100 cycles au début de chaque
bloc dans le cas des machines de Stanzl-Tschegg et de moins de 2000 cycles seulement en
début d’essai dans le cas des machines de Bathias.

Convertisseur

Sonotrode

Eprouvette

Générateur de
puissance (20kHz)

Ordinateur

Figure 8.7 - Machine de fatigue ultrasonique

80



8. Fatigue des matériaux et des structures

Un certain nombre d’études ont été réalisées récemment afin d’explorer le domaine
de la fatigue à très grand nombre de cycles (Very High Cycle fatigue en anglais noté
VHCF) c’est à dire des nombres de cycles pouvant aller jusqu’à 1011 cycles. Ces études
utilisent des fréquences plus élevées de l’ordre de 100 Hz pour les essais sur machines
de flexion rotative ou machines à résonance électromagnétique et de quelques kilohertz
pour les machines de fatigue ultrasoniques. L’ensemble de ces travaux montre clairement
que les matériaux métalliques peuvent présenter une durée de vie finie en dessous de la
limite de fatigue. De plus dans le domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles,
on peut observer une rupture dans le volume dans le cas des matériaux possédant des
inclusions ou des hétérogénéités métallurgiques. Les résultats expérimentaux ont permis
de dégager deux grands types d’évolution de la courbe SN. Par exemple plusieurs études
[132, 138, 204, 181] montrent une courbe SN comportant deux seuils l’un correspondant à
un mécanisme de rupture en surface et l’autre à un mécanisme de rupture dans le volume
ayant lieu pour des nombres de cycles plus grands. D’un autre côté, des études réalisées
sur d’autres matériaux [204, 186, 185] montrent des évolutions de courbe SN ne présentant
pas de limite de fatigue jusqu’à 1011 cycles. En conclusion, il apparaît tout de même que
la mise en évidence d’un deuxième seuil reste délicate compte tenu des nombres de cycles
et des durées d’essai associés à ce seuil. Dans le cas des aciers à haute limite d’élasticité
sollicités dans le domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles, le faciès de rupture
présente en général un œil de poisson correspondant à l’amorçage d’une fissure de fatigue
à partir d’une inclusion située dans le volume de l’éprouvette suivi d’une propagation
circulaire de la fissure.

a)

b)

Figure 8.8 - Comportement en fatigue des aciers comportant des inclusions a) courbe SN à deux
palier d’un un acier à roulement au chrome et à haute teneur en carbone d’après
[181] b) observation par microscopie optique d’un faciès de rupture avec une fissure
en forme « d’œil de poisson » d’après [168]

L’ensemble des résultats expérimentaux montrent que les mécanismes de ruine en fa-
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tigue à très grand nombre de cycles sont différents de ceux connus en fatigue à grand
nombre de cycles et dépendent du type de matériau. Dans ce contexte Mughrabi [125]
propose ainsi de classer les matériaux en deux familles en fonction des mécanismes de ruine
en fatigue mise en jeu : les matériaux dits de type I qui sont des matériaux métalliques
monophasés et purs ne présentant pas de défauts micro-structuraux et les matériaux dits
de type II comme les aciers à haute limite d’élasticité ou les fontes contenant des défauts
comme des inclusions ou des porosités. Mughrabi propose deux courbes schématiques évo-
quant ces différents mécanismes dans un diagramme amplitude de sollicitation - nombre
de cycles à rupture.

Matériaux de type I : Dans le cas des matériaux de type I et plus particulièrement dans
le cas du cuivre pur polycristallin, Mughrabi propose un nouveau schéma pour l’évolution
de l’amplitude de déformation plastique en fonction du nombre de cycles nécessaire pour
l’amorçage d’une fissure de fatigue [125, 128] (figure 8.9).
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Figure 8.9 - Évolution de l’amplitude de déformation en fonction du nombre de cycles dans le
cas des matériaux de type I comme le cuivre pur polycristallin d’après [125, 128]

L’évolution proposée par Mughrabi se décompose en plusieurs domaines :

• le domaine I : il correspond au domaine de la fatigue oligocyclique et de la fatigue
à grand nombre de cycles. Dans ce domaine, l’évolution de l’amplitude de déforma-
tion plastique varie linéairement en fonction du nombre de cycles à rupture dans un
diagramme log-log. Cette évolution correspond à la loi de Manson Coffin. La défor-
mation plastique se localise sous forme de bandes de glissement persistantes et forme
des extrusions et des intrusions responsables de l’amorçage et de la propagation des
fissures de fatigue conduisant à la ruine ;

• le domaine II : il correspond à la limite de fatigue classique définie pour des
nombres de cycles inférieurs à 107. Ce régime correspond en fait à une asymptote
horizontale de l’évolution de l’amplitude de déformation plastique en fonction du
nombre de cycles à rupture. En dessous de cette limite, les fissures amorcées ne se
propagent pas ou plutôt très lentement [192].

• le domaine III : dans ce domaine, il est possible d’avoir rupture du matériau en
fatigue pour des nombres de cycles supérieurs à 108 et même pour des amplitudes de
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déformation plastique inférieures au seuil de formation des PSB. L’accumulation de la
déformation plastique se fait via l’irréversibilité du glissement cyclique à chaque cycle
sans conduire immédiatement à la formation d’une PSB (figure 8.10). La rugosité
à la surface de l’éprouvette augmente donc de manière homogène jusqu’à ce que
localement le seuil de formation des PSB soit atteint et conduise plus tardivement
à la formation d’une PSB et d’une fissure [126].

• le domaine IV : dans ce domaine III, plus l’amplitude de déformation plastique
ou l’amplitude de contrainte diminue plus l’irréversibilité du glissement cyclique di-
minue, plus la déformation plastique à chaque cycle diminue et plus le nombre de
cycles à rupture est retardé. Ce dernier domaine présentant une nouvelle asymptote
horizontale suppose l’existence d’un seuil d’irréversibilité du glissement cyclique en
dessous duquel le glissement cyclique est réversible micro-structurellement. Ceci si-
gnifie que lors d’un demi cycle, la microstructure et donc la géométrie déformée de
l’éprouvette revient dans la même configuration.

L’irréversibilité cyclique est donc un point clé de l’étude du comportement cyclique à
très grand nombre de cycle et de l’éventuelle existence d’une limite de fatigue. L’irréver-
sibilité du glissement cyclique a été étudiée par de nombreux auteurs dans la littérature
[127]. Elle fait toujours l’objet de nombreuses études dans la littérature.

Figure 8.10 - Mécanisme de formation de fissure en dessous du seuil de formation des PSB
d’après [126].

Matériaux de type II Dans le cas de matériaux de type II, il est souvent observé dans
le domaine de la fatigue gigacyclique un faciès de rupture en forme « d’œil de poisson » ob-
servé sur le faciès de rupture. Cette observation est expliquée par l’amorçage d’une fissure
de fatigue à partir d’un défaut interne (inclusion, porosité ou hétérogénéité métallurgique)
suivie d’une propagation circulaire de la fissure.

Dans certain cas, l’œil de poisson peut présenter une zone avec une apparence différente
près de l’inclusion. Cette zone a été observée et interprétée par plusieurs auteurs :

1. A partir d’observations en microscopie optique Murakami et al. [130, 129] ont ob-
servé une zone plus sombre proche de l’inclusion qu’ils ont appelé zone optiquement
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sombre (Optically Dark Area en anglais, ODA en abrégé). Ils ont proposé une expli-
cation basée sur le fait que proche de l’inclusion les mécanismes de propagation sont
influencés par l’hydrogène piégé par l’inclusion [131]. Dès que l’œil de poisson atteint
une dimension suffisante c’est à dire la taille de l’ODA, l’effet de l’hydrogène sur la
propagation diminue. Ils montrent également par calcul que le temps de propagation
entre la limite de l’ODA et l’extrémité de l’œil de poisson correspondant à la rup-
ture finale est très faible devant le nombre de cycles à rupture. Ils en déduisent que
l’amorçage et la formation de la fissure dans l’ODA constituent une majeure partie
de la durée de vie de l’éprouvette. Il montrent également que la surface de l’ODA
augmente quand la durée de vie en fatigue augmente.

2. Les travaux de Sakai et al. [181, 92] qualifient cette zone de granularité fine (Fine
Grain Area, FGA). Les mécanismes évoqués sont une première étape de polygo-
nisation autour de l’inclusion se formant pendant un nombre de cycles très grand
suivie d’une phase de nucléation et de coalescence des zones de décollement jusqu’à
recouvrir l’ensemble de la FGA.

3. Shiozawa et al. [186, 185, 187] montrent également sur des observations au mi-
croscope électronique à balayage de l’œil de poisson que l’inclusion est entourée
d’une zone plus claire que le reste de l’œil de poisson. Ils définissent alors cette
zone comme une surface à facettes brillantes ( GBF, Granular Bright Facet en an-
glais) et montrent quelle est de la même taille que l’ODA observée par Murakami
en microscopie optique. Ils proposent également un mécanisme de formation appelé
modèle de décohésion dispersive des carbures sphériques basée sur trois étapes : la
première correspondant à la décohésion des carbures sphériques dans la zone à fa-
cettes brillantes qui génère des microfissures. Ensuite, ces microfissures croissent et
coalescent dans un voisinage proche de l’inclusion. La dernière phase correspond à
une décohésion complète de la GBF suivie d’une propagation classique de la fissure.

L’ensemble de ces modèles prédit un nombre de cycles important pour former cette
zone autour de l’inclusion. Shiozawa et al. [187] estiment même le début de formation de
cette zone à 10% de la durée de vie en fatigue. Ils montrent également [186, 187] que le
facteur d’intensité des contraintes associé à une fissure de la taille de la FGA est du même
ordre de grandeur que le facteur d’intensité des contraintes associé au seuil de propagation
d’une fissure. De même, le facteur d’intensité des contraintes associé à une fissure de la
taille de l’inclusion est inférieur au seuil de propagation de la fissure. Tanaka et al [199]
identifient une loi de propagation de type loi de Paris afin d’estimer le nombre de cycles
nécessaire pour former la FGA. Ils montrent que la vitesse de propagation est alors très
faible et l’avancement de la fissure à chaque cycle est en moyenne inférieur au vecteur de
Bürgers. Ils soulignent la difficulté de la modélisation de la propagation pour des vitesses
très faibles. Ces vitesses ont également été estimées par Stanzl-Tschegg et al. [192].

L’intégration de la loi de propagation de Paris entre une fissure de la taille de l’inclusion
et une fissure de la taille de l’œil de poisson a été proposée par Marines-Garcia et al. en
2007 et 2008 [110, 111, 112]. La loi de propagation de type Paris utilisée est déterminée à
partir des résultats expérimentaux de Hertzberg [64, 65]. Elle prend en compte la phase de
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propagation très lente en dessous du seuil de propagation de aint à a0 correspondant à des
vitesses de propagation inférieures à la norme du vecteur de Bürgers par cycle, la phase
de propagation plus rapide en fissure courte de a0 à ai et la phase de propagation jusqu’à
l’extrémité de l’œil de poisson de ai à a (figure 8.11). Les résultats du calcul montrent que
le nombre de cycles correspondant à la formation de l’œil de poisson est compris entre 105

et 106 cycles quelque soit le matériau. D’après ces calculs le nombre de cycles associé à la
propagation de la fissure dans cet œil de poisson est très faible devant le nombre de cycles
à rupture qui est supérieur à 107 cycles dans le cas de la fatigue à très grand nombre de
cycles.

Figure 8.11 - Modèle de loi de propagation proposé par Marines-Garcia et al [112].

Ces calculs ont été comparés avec des observations du faciès de rupture par microscopie
optique et microscopie électronique à balayage par Huang et al. en 2010 [70] et semblent
montrer une bonne cohérence entre l’expérience et le modèle de propagation. Ils mettent en
évidence plusieurs zones autour de l’inclusion responsable de l’œil de poisson : la première
qu’ils attribuent aux irréversibilités du glissement cyclique près de l’inclusion et qui est
identifiée à la FGA ; la deuxième qui correspond à la phase de propagation en fissure courte,
la troisième associée à la transition entre fissure courte et fissure longue et la quatrième
liée à la propagation en fissure longue avant la rupture finale.

L’ensemble des travaux de la littérature montrent qu’il y a toujours controverse concer-
nant les mécanismes associés à la formation de la FGA et sur le nombre de cycles associé
à cette formation. Il est également intéressant de noter qu’à ma connaissance il n’existe
pas à ce jour d’observation de FGA lors d’un essai de fatigue à très grand nombre de
cycles interrompu. Ceci remettrait en cause les nombres de cycles importants pour former
la FGA. D’autres questions comme l’explication de l’unicité de l’œil de poisson ou de la
raison de la transition d’un mode d’amorçage en surface à un mode d’amorçage dans le
volume quand l’amplitude de contrainte diminue restent aujurd’hui sans réponse claire.
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8.1.3 Mesures thermiques en fatigue

L’auto-échauffement des métaux lors d’une sollicitation cyclique est un phénomène
connu depuis longtemps. A partir de 1995, Luong a fait le lien entre cet auto-échauffement,
la déformation plastique à l’échelle microscopique et l’endommagement du matériau en fa-
tigue [103, 104]. Il propose alors une méthode pour déterminer rapidement la limite de
fatigue à partir de mesures d’auto-échauffement. Elle consiste à appliquer des blocs de
quelques milliers de cycles avec des amplitudes de contraintes croissantes et de mesurer
la température stabilisée. Ces données représentées en échelle logarithmique en fonction
de l’amplitude de contrainte montrent un changement de régime d’évolution de la tempé-
rature stabilisée et donc de la dissipation intrinsèque pour une valeur de l’amplitude de
contrainte proche de la limite de fatigue (figure 8.12a). Une méthode analogue a également
été développée par La Rosa et Risitano en 2000 [84]. L’application à différents matériaux
montre que la méthodes d’auto-échauffement permet une estimation de la limite de fatigue
avec une erreur de l’ordre de ±10% [84, 36].

a) b)

Figure 8.12 - Mesures thermographiques lors d’un essai de fatigue a) détermination rapide de
la limite de fatigue d’après Luong [104] b) schématisation de l’évolution de la
température d’après Liaw et al. [94].

En 2000, dans leurs travaux, Liaw et al. en 2000 [94] ont plutôt étudié les évolutions
de température pendant la totalité d’un essai de fatigue (figure 8.12b). Il distinguent alors
quatre étapes dans l’évolution de la température : une première étape correspondant à une
augmentation moyenne de la température en début d’essai suivi d’une stabilisation de la
température correspondant à la deuxième étape. En fin d’essai la température augmente
très rapidement du fait de la propagation de la fissure (troisième phase) et après la rupture
par fatigue, l’éprouvette est le siège d’un refroidissement jusqu’à la température ambiante
(quatrième phase). Ces différentes phases ont également été mises en évidence par différents
auteurs [84, 47]. Dans leur études Liaw et al. [94] ont également montré que les effets
thermiques sont associés à la fois aux phénomènes dissipatifs mais également au couplage
thermoélastique engendrant une oscillation de la température. Ils montrent également que
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la thermographie infrarouge est une technique intéressante pour détecter l’apparition de
fissures de fatigue.

Au même moment, Krapez et al. [82] ont proposé d’utiliser la technique de thermogra-
phie à démodulation synchrone qui permet d’identifier l’incrément moyen de température
sur plusieurs cycles mais également les amplitudes des composantes de Fourier associées
à une fois et deux fois la fréquence de sollicitation. Les auteurs montrent que dans le cas
de l’acier 316L, l’évolution de ces trois amplitudes permettent de déterminer correctement
la limite de fatigue pour un rapport des contraintes Rσ = −1 mais qu’elles conduisent
à une sous estimation pour un rapport de charge Rσ = 0. Dans le cas de l’aluminium,
les puissances dissipées étant tellement faibles qu’il est difficile d’appliquer la méthode de
détermination rapide de la limite de fatigue.

Les champs de température mesurés lors d’un essai de fatigue sont très dépendants
des propriétés thermiques du matériau comme la diffusivité thermique et des conditions
limites telles que la convection avec l’air ambiant au niveau de la surface de l’éprouvette
ou les pertes thermiques au niveau des points d’ancrage avec la machine. Pour s’affranchir
de ce problème, Boulanger et al. [19] ont mis en équation le problème thermique et ont
proposé une méthode pour remonter aux sources de chaleur qui elles, à la différence de la
température, sont des données intrinsèques du comportement thermomécanique du maté-
riau. Cette méthode a été appliquée sur des mesures effectuées lors d’un essai de fatigue
d’un acier DP60 et avec un modèle thermique 0D pour estimer les sources de chaleur au
centre de l’éprouvette. Comme l’avait souligné Liaw et al. [94], ces sources de chaleur se
décomposent en une partie associée au couplage thermoélastique et une partie associée
à la dissipation intrinsèque. Par la suite, ce type d’identification des sources a été utilisé
dans de nombreux travaux [117, 119, 106, 41]. Dans la cas particulier de l’aluminium, les
variations de température sont beaucoup plus faibles et l’identification des sources est plus
délicate [119]. Ces méthodes ont également été développées pour estimer des distributions
spatiales unidimensionnelles [41, 30] et bidimensionnelles [20, 11] de sources de chaleur.
Ces mesures permettent de mettre en évidence les hétérogénéités à l’échelle macroscopique.

En 2008, Chrysochoos et al. [30] proposent de faire un bilan énergétique afin d’estimer
en particulier l’énergie stockée associée aux mécanismes de fatigue. L’estimation de l’éner-
gie stockée passe par une mesure à la fois de l’énergie dissipée et de l’énergie mécanique
apportée. L’intérêt de ces données est de pouvoir écrire un modèle de comportement ther-
momécanique et d’avoir une estimation du niveau d’endommagement du matériau. Ces
bilans énergétiques lors d’une sollicitation de fatigue ont été repris par un certain nombre
de travaux de la littérature. Ils permettent par exemple à Connesson et al. en 2011 [33] de
montrer que l’énergie stockée est très faible et représente moins de 0,6% de l’énergie mé-
canique apportée pour une amplitude de contrainte de 200 MPa lors des premiers cycles.
Dans acier ferrito perlitique, Mareau et al. [109] montrent que le fraction d’énergie stockée
et d’énergie dissipée par cycle est très dépendante de l’amplitude de contrainte et que
pour de faible amplitude de contrainte, l’énergie stockée peut représenter plus de 80% de
l’énergie mécanique apportée.

Pour modéliser l’auto-échauffement en fatigue, des modèles ont été développés. Ils sont
en général basés sur des approches multi-échelles où l’activité plastique à l’échelle micro-
scopique est décrite par des inclusions élastoplastiques dans une matrice élastique. Par
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exemple dans les travaux de Doudard et al. [40] et de Poncelet et al. [153] la distribution
des sites d’activité plastique et leur intensité sont décrites par une approche probabi-
liste. L’ensemble des paramètres du modèle sont identifiés entre autre par des mesures
d’auto-échauffement. Dans le modèle proposé par Charkaluk et Constantinescu en 2009
[24], utilisant également cette approche multi-échelle, les énergies dissipées sont estimées
dans le cadre de la thermodynamique des processus irréversibles.

Les travaux de Maquin et Pierron [106] et de Connesson et al. [33] soulignent l’im-
portance du caractère viscoélastique du matériau associé aux phénomènes de frottement
interne. Pour des amplitudes de contrainte faibles, après un régime transitoire de quelques
dizaines de cycles, ils montrent que le travail viscoélastique (associé au comportement
anélastique du matériau) est prépondérant devant le travail plastique (associé à un com-
portement inélastique du matériau) et l’énergie stockée. Une augmentation de l’amplitude
de la contrainte s’accompagne d’une transition entre un comportement viscoélastique et
un comportement microplastique. Cette transition a été modélisée par Mareau et al. [108]
où la partie viscoélastique est due à l’oscillation des dislocations ancrées dans le réseau
de Franck. Leurs résultats montrent un bon accord avec les courbes d’évolution de la
dissipation intrinsèque avec l’amplitude de contrainte obtenues expérimentalement.

8.2 Mes activités de recherche dans le domaine de la fatigue

Mes activités de recherche dans le domaine de la fatigue concernent essentiellement la
fatigue à très grand nombre de cycles. Pour cela j’ai utilisé des méthodes d’essais de fatigue
ultrasoniques et j’ai développé des techniques de mesure thermographiques adaptées à ce
système de sollicitation ainsi que les techniques d’identification des sources de chaleur.
Mes travaux concernant la fatigue se décomposent en trois activités principales :

1. La première concerne l’étude de la phase d’amorçage dans les matériaux métalliques
et plus particulièrement dans le cas des matériaux pur monophasés comme le cuivre
pur (matériaux de type I selon Mughrabi). Un des objectifs de cette activité est
de relier les effets dissipatifs, la durée de vie en fatigue et les évolutions micro-
structurales :

• Collaborations associées : Claude Bathias (LEME, Université Paris Ouest
La Défense), Danièle Wagner (LEME, Université Paris Ouest La Défense), An-
dré Chrysochoos, (LMGC, Montpellier), Véronique Favier (Laboratoire PIMM),
Fabienne Grégori (LSPM, Université Paris 13), Haël Mughrabi (Erlangen-Nürnberg
University) ;

• Projets associés : Projet ANR Blanc DISFAT ;

• Doctorants : Ngoc-Lam Phung (doctorant ENSAM), Antoine Blanche (doc-
torant Université Montpellier II) ;

• Principales publications associées : [212, 148, 147, 17, 157].

2. Le deuxième aspect de mes activités de recherche concerne l’étude de la propagation
des fissures internes de fatigue (faciès en œil de poisson) dans les matériaux présen-
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tant des inclusions (type II selon Mughrabi) et le développement des techniques de
thermographie pour suivre l’initiation et la propagation de la fissure :

• Collaborations associées : Paul C. Paris (St. Louis University), Claude Ba-
thias (LEME, Université Paris Ouest La Défense), Danièle Wagner (LEME,
Université Paris Ouest La Défense), Lounes Illoul (PIMM, ENSAM Paris) ;

• Principales publications associées : [212, 168, 159, 203].

3. La troisième partie porte sur la quantification des conséquences mécaniques associées
aux effets thermiques tels que l’auto-échauffement en pointe d’une fissure de fatigue
lors de sa propagation :

• Collaborations associées : Paul C. Paris (St. Louis University), Thierry Pa-
lin Luc (I2M, ENSAM Bordeaux), Nicolas Saintier (I2M, ENSAM Bordeaux),
Lounes Illoul (PIMM, ENSAM Paris) ;

• Master Recherche : Jean Baptiste Esnault (Master recherche MAGIS) ;

• Principales publications associées : [160, 161].

8.3 Étude de la phase d’amorçage en fatigue à très grand
nombre de cycles

8.3.1 Introduction des travaux de recherche

Mes travaux de recherche sur le comportement en fatigue à très grand nombre de
cycles des matériaux métalliques pur monophasés en phase d’amorçage ont pour objectifs
de répondre à un certain nombre de questions :

1. Dans le domaine de la fatigue à très grand nombre de cycles c’est à dire pour des
amplitudes de contraintes inférieures à la limite définie à 107 cycles, quels sont les
mécanismes de déformation conduisant à une localisation de la déformation plas-
tique sous forme de bandes de glissement. Sont-ils différents de ceux connus dans le
domaine de la fatigue à grand nombre de cycles ? Comment évoluent ces mécanismes
quand l’amplitude de contrainte diminue ?

2. Comment évolue l’énergie dissipée par cycle au cours de la durée de vie en fatigue
et quelle est l’influence de l’amplitude de contrainte sur cette dissipation. Est-il
possible d’obtenir des informations à partir de cette énergie dissipée sur l’énergie
stockée dans le matériau à chaque cycle ? Comment évolue cette grandeur lors d’une
sollicitation de fatigue et quel est le lien avec le niveau d’endommagement en fatigue
du matériau ?

3. Sous sollicitation cyclique, quels sont les liens entre les mécanismes microscopiques
de déformation plastique tels que le mouvement des dislocations ou la formation
de structures de dislocations et la dissipation intrinsèque. Quand les amplitudes de
déformation deviennent très faibles comment évolue le mouvement des dislocations
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et la dissipation intrinsèque ? Est il possible d’estimer l’énergie dissipée à partir
des connaissances micro-structurales comme la densité et répartition spatiale des
dislocations, la taille de grain ?..

4. Existe-t-il une limite de fatigue ? La mesure de l’énergie dissipée par cycle permet
elle d’apporter une réponse à cette question ? Peut-on donner une définition de la
limite de fatigue d’un point de vue thermodynamique ?

Afin de répondre à l’ensemble de ces questions, il a été nécessaire de mettre en place dif-
férentes campagnes d’essais. Pour étudier le comportement en fatigue à très grand nombre
de cycle et obtenir des ruptures jusqu’à 1010 cycles en des temps raisonnables, nous avons
utilisé les techniques d’essais de fatigue ultrasonique. Afin de coupler ces essais de fa-
tigue avec des mesures de dissipation et des observations de la surface de l’éprouvette par
microscopie optique, microscopie électronique à balayage et analyse EBSD, nous avons
développé une géométrie d’éprouvette de fatigue ultrasonique plate. En parallèle des tech-
niques de mesure de la température à la surface de l’éprouvette par pyrométrie ont été
mises en place pour permettre d’estimer les sources de chaleurs.

Pour présenter les résultats de mes travaux, la première partie sera consacrée aux
observations des signes de plasticité pour de très faibles amplitudes de contrainte. Une
deuxième partie présentera les mesures d’auto-échauffement et les sources de chaleurs
associées. Enfin dans une dernière partie, je mènerai une discussion appuyée sur les essais
réalisés et sur le lien entre énergie dissipée, énergie stockée, mouvement et organisation
des dislocations lors d’une sollicitation de fatigue.

8.3.2 Observation des signes de plasticité persistants à la surface d’une
éprouvette dans le domaine de la VHCF

Un des objectifs de la thèse de Ngoc-Lam Phung était de faire une observation des
signes de plasticité persistants sous forme de bandes à la surface de l’éprouvette pour des
amplitudes de contraintes faibles notamment inférieures à la limite de fatigue et pour des
nombres de cycles allant jusqu’à 108 cycles. Afin de faciliter l’observation par microscopie,
des éprouvettes plates ont été dimensionnées pour fonctionner sur une machine de fatigue
ultrasonique fonctionnant à 20 kHz. Une observation de la surface a été réalisée à différents
nombres de cycles et pour différentes amplitudes de contrainte. Trois types de bandes ont
été mises en évidences (figure 8.13) :

• Bandes de type I : il s’agit de bandes droites traversant le grain. Elles apparaissent
souvent en groupe espacées de 5µm à 7µm en fonction de la taille du gain. Leur
largeur est de l’ordre de 0,5µm à 3µm avec une valeur moyenne de 1,4µm. Des
mesures par microscopie AFM ont montré que la hauteur des bandes est de l’ordre
de 700 nm pour une amplitude de contrainte de 89 MPa et un nombre de cycles
appliqué de 106 cycles.

• Bandes de type II : Contrairement aux bandes de type I, les bandes de type II sont
isolées et ne traversent pas le grain. Elles se forment préférentiellement au niveau de
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joints de grain ou le plus souvent au niveau des joints de macles dont l’angle avec la
direction de sollicitation est d’environ 45°. Le caractéristiques géométriques de ces
bandes de type II sont similaires à celles des bandes de type I. Seules les hauteurs
des bandes de type II (typiquement 1 à 2µm) sont plus grande que celle de type I.

• Bandes de type III : elles se caractérisent par de fines traces de glissement dans les
grains et près des joints de grain ou de macle et préférentiellement près des joints
triples. En général deux systèmes de glissement semblent être activés dont l’un est
toujours plus marqué. La hauteur de ces bandes de type III (inférieure à 50 nm ) est
bien plus faible que les bandes de type I et II.

Figure 8.13 - Observation des trois types de signes de plasticité à la surface d’une éprouvette
en cuivre pur polycristallin sollicitée par une machine de fatigue ultrasonique a)
∆σ/2 = 90 MPa - 5 × 105cycles, b) ∆σ/2 = 65 MPa - 106 cycles, c) ∆σ/2 =
44 MPa - 4, 5 × 108 cycles

Ces bandes de type I correspondent à ce qui est appelé dans la littérature « bandes de
glissement persistantes » fréquemment observées dans le domaine de la HCF et de la LCF.
Comme rappelé dans l’introduction, ces bandes ont été très étudiées dans la littérature. En
revanche, sur les bandes de types II et de type III, peu de résultats sont disponibles dans
la littérature. Concernant les bandes de type II, on peut mentionner les travaux de Polák
et Vašek en 1994 [152] qui observent des bandes de glissement persistantes similaires aux
bandes de type II pour des amplitudes de déformation inférieures à la limite de fatigue dans
un cuivre polycristallin. De même Peralta et al. [146] et Llanes et laird [95] ont montré
que pour de faibles amplitudes de contrainte ces bandes pouvaient se former sur un joint
de macle incliné à 45° par rapport à la direction de sollicitation. Plus récemment Man
et al. [105] ont montré que des bandes formées le long d’un joint de macle présentaient
également une structure de dislocations en échelle. Les caractéristiques des bandes de type
II (largeur, hauteur, structure de dislocations...) étant très proches de celles de type I, il
est fort probable que les mécanismes de formation soient les mêmes. De même les bandes
de type III ont également été observées en fatigue ultrasonique par Stanzl Tschegg et al.
[191] et en fatigue à plus basse fréquence par Basinski et al. [5].

A partir d’essais de fatigue ultrasonique interrompus, les travaux de Ngoc-Lam Phung
ont montré par exemple que les bandes de type II évoluent en fonction du nombre de cycles.
La figure 8.14 montre l’évolution de ces bandes par observation au microscope électronique
à balayage. Elle met en évidence une augmentation de la hauteur, de la largeur et de la
longueur d’une bande avec les cycles ainsi que la formation de nouvelles bandes.
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Figure 8.14 - Évolution des bandes de type II en fonction du nombre de cycles pour une amplitude
de contrainte de 55 MPa a) après 107 cycles, b) après 108 cycles, c) après 2 × 108

cycles.

Le travail de thèse de Ngoc-Lam Phung a permis également d’établir une classification
de ces bandes en fonction de l’amplitude de contrainte et le nombre de cycles pour lesquelles
elles apparaissent (figure 8.15). Pour une amplitude de contrainte supérieure à 57 MPa,
les bandes de type I sont dominantes. Elles apparaissent pour des nombres de cycles
inférieurs à 107. Pour des amplitudes de contrainte comprises entre 47 MPa et 65 MPa, plus
l’amplitude de contrainte est faible, plus l’apparition des bandes à la surface est tardive.
En règle générale, pour un nombre de cycles donné, l’apparition des premières bandes a
lieu pour des amplitudes de contrainte deux fois plus faibles que l’amplitude de contrainte
associée à la rupture. Ces résultats sont conformes aux travaux de Stanzl-Tschegg et al.
[191].

Une autre partie de la thèse de Ngoc-Lam Phung a été consacrée à essayer d’établir
des critères d’apparitions des bandes. Les travaux actuels portent sur l’observation des
structure de dislocations dans le bandes de type II et III pour mettre éventuellement en
évidence des structures en échelles.

8.3.3 Effet thermique lors de la phase d’amorçage

Un des objectifs qui a motivé mes premiers travaux de recherche sur la fatigue à très
grand nombre de cycles, le projet ANR DISFAT a été de faire un lien entre l’apparition
des signes de plasticité persistants en surface d’éprouvette et l’évolution de la dissipation
intrinsèque. Une partie importante de mon activité de recherche a été de développer des
techniques de mesures thermographiques pendant un essai de fatigue ultrasonique et d’uti-
liser ces résultats expérimentaux pour mieux comprendre les mécanismes de déformation
en fatigue à l’échelle microscopique.

La technique de mesure par thermographie infrarouge permet d’obtenir une estimation
du champ de température à la surface de l’éprouvette et de déterminer son évolution dans
le temps. Dans le cas des matériaux métalliques considérés comme de bons conducteurs,
on peut supposer que la température reste quasiment homogène dans l’éprouvette pen-
dant la phase d’amorçage et que la température de surface représente également bien la
température au cœur de l’éprouvette (hypothèse du corps thermiquement mince). Cette
hypothèse peut être justifiée à partir du calcul du nombre de Biot qui s’exprime Bi = hR

λ

dans le cas d’une géométrie cylindrique de rayon R. Pour une éprouvette de fatigue ul-
trasonique en acier de rayon 1,5 mm dont la conductivité thermique λ vaut 52 Wm−1K−1
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Figure 8.15 - Diagramme d’apparition des premiers signes persistants de plasticité dans du
cuivre pur polycristallin.

et qui est soumise à de la convection naturelle (h = 10 Wm−2K−1) on trouve un nombre
de Biot de 2, 9 × 104 ce qui reste bien inférieur à 1. Ce calcul permet de considérer la
température homogène dans l’échantillon. Cette hypothèse est d’autant plus vraie que la
source de chaleur reste homogène.

En dehors de la diminution de la durée des essais de fatigue, un avantage des fréquences
élevées lors des essais de fatigue ultrasonique est que les sources de chaleur et donc les
températures sont amplifiées du fait de l’augmentation de la fréquence de sollicitation (en-
viron d’un facteur 1000 par rapport aux essais sur machines hydrauliques) car le nombre
de cycles par unité de temps est également augmentée. Cet effet est d’autant plus inté-
ressant qu’il permet notamment d’explorer de très faibles amplitudes de contraintes pour
lesquelles les variations de température que l’on observe lors d’un essai de fatigue à basse
fréquence seraient trop faibles pour être détectées.

En fatigue ultrasonique, les fréquences de sollicitation sont bien plus élevées que les
fréquences d’acquisition des caméras infrarouges. Pendant le temps d’ouverture de la ca-
méra, on a typiquement quelques dizaines de cycles. On mesure donc une variation de
température moyenne pendant ces quelques dizaines de cycles. Contrairement aux essais
sur machine hydraulique, il est impossible d’observer l’effet thermoélastique évoluant à
une fréquence égale à la fréquence de sollicitation. Lors d’un essai de fatigue ultrasonique,
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l’évolution de la température mesurée est donc uniquement due à la source de chaleur
associée à la dissipation intrinsèque et éventuellement à un terme de couplage associé à
l’écrouissage.

Évolution de la température pendant un essai de fatigue ultrasonique

La figure 8.16 montre une évolution typique de la température que l’on retrouve lorsque
l’on sollicite un matériau métallique en fatigue ultrasonique à 20 kHz. L’exemple donné
sur cette figure est celui d’un acier faiblement allié de dénomination internationale R5
et dont les caractéristiques mécaniques sont données dans [143](Re = 970 MPa, Rm =
1018 MPa). Comme observé par différents auteurs en fatigue à plus basse fréquence de
sollicitation, l’évolution de la température se divise en trois phases [84, 47]. La première
phase en début d’essai correspond au régime transitoire thermique et est caractérisée par
une augmentation assez lente de la température. Pendant la deuxième phase la variation de
température se stabilise. Dans certains matériaux la variation de température peut ne pas
se stabiliser et augmenter lentement pendant cette deuxième phase. La figure 8.17a montre
l’exemple de la variation de température d’un alliage d’aluminium lors d’un essai de fatigue
ultrasonique. Lors de ces deux premières phases, la température de l’éprouvette reste assez
homogène au centre de l’éprouvette (champ de température représenté sur la figure 8.16b
pour la deuxième phase ). Au contraire lors de la troisième phase, la température devient
fortement hétérogène (figure 8.16b)et augmente très rapidement. Dans l’exemple de la
figure 8.16 cette augmentation rapide s’effectue sur environ 107 cycles, c’est à dire moins
de 3% de la durée de vie en fatigue de l’éprouvette. Cette phase peut être associée à la
propagation de la fissure de fatigue.
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Figure 8.16 - Évolution de la température lors d’un essai de fatigue ultrasonique sur un acier
R5 a) évolution de la température b) distribution du champ de température.

On peut remarquer à la fois sur l’acier R5 ( figure 8.16a) et sur l’alliage d’aluminium
(figure 8.17) que l’amplitude de contrainte a une influence importante sur l’évolution
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Figure 8.17 - Évolution de la température dans un alliage d’aluminium.

de la température. En général la température stabilisée augmente lorsque l’on augmente
l’amplitude contrainte. De même, la pente de l’évolution de la température au démarrage
de l’essai augmente quand l’amplitude de contrainte augmente.

Cette évolution de la température peut être interprétée à partir d’un modèle ther-
mique simple supposant une géométrie cylindrique de rayon R soumise à une source de
chaleur homogène associée à la dissipation intrinsèque notée din et subissant des pertes par
convection à sa surface. Si l’on suppose la température homogène dans une section droite
de l’éprouvette, l’évolution de celle-ci T (t) est régie simplement par l’équation différentielle
suivante :

ρC
dT
dt

= din − 2h
R

(T − Ta) (8.1)

avec ρ la masse volumique, C la capacité calorifique du matériau, h le coefficient de
convection, Ta la température de l’air ambiant. On suppose que la température initiale
est uniforme et égale à la température ambiante et on définit la variation de température
ϑ(t) = T (t) − Ta

La solution de cette équation différentielle est donnée par la relation suivante :

ϑ(t) =
Rdint

2h

(

1 − e− t
τ

)

. (8.2)

Elle fait apparaître un temps caractéristique τ = R
2
ρC
h

qui dans le cas d’un acier est
de l’ordre de 8 min soit environ 107 cycles. Cette valeur est cohérente avec les durées du
régime transitoire observées sur les figures 8.16 et 8.17. On remarque que dans le cas d’une
dissipation constante, après le régime transitoire la température se stabilise vers la valeur
ϑs = Rdin

2h . Une légère augmentation de la pente dans la deuxième phase correspond donc
à une légère augmetation de la dissipation intrinsèque pendant l’essai de fatigue. On peut
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également exprimer la pente dϑ
dt à l’instant initial t = 0 :

dϑ
dt

∣
∣
∣
∣
t=0

=
din
ρC

. (8.3)

Ces résultats montrent que la température de stabilisation ϑs et la pente de l’évolution
de la variation de température initiale dϑ

dt

∣
∣
∣
t=0

sont directement proportionnelles à la dis-
sipation intrinsèque. La variation de température de stabilisation dépend également des
conditions de convection à la surface de l’éprouvette via le coefficient de convection h qui
doit en général être identifié à chaque essai. Au contraire, la pente initiale de la variation
de température ne dépend que de ρ et C généralement bien connus et semble donc être
une bonne grandeur pour faire une première estimation de la dissipation intrinsèque lors
d’un essai de fatigue ultrasonique. Si la dissipation intrinsèque augmente pendant l’essai de
fatigue, la pente initiale ne donne une information que sur la dissipation en début d’essai.

Par la suite des techniques plus évoluées basées sur des modèles d’équation de la
chaleur 0D, 1D et 2D ont été développés dans le cadre de la collaboration avec le LMGC
dans le cadre du projet ANR DISFAT et plus particulièrement dans la thèse d’Antoine
Blanche [16, 17]. Ces techniques permettent, suivant les modèles, d’accéder aux évolutions
temporelles de dissipation au centre, le long ou sur la surface de l’éprouvette. Dans les
deux derniers cas, elles permettent donc d’étudier des hétérogénéités de dissipation et leur
évolution dans le temps.

Effet de l’amplitude de la contrainte sur l’énergie dissipée

Les figures 8.16 et 8.17 présentées dans la section précédente montrent clairement un
effet de l’amplitude de contrainte sur la variation de température et donc sur la dissipation
intrinsèque. Dans le cadre des études que j’ai réalisées, j’ai été amené à tester différents
matériaux métalliques. La figure 8.18 fait un bilan des énergies dissipées par cycle et par
unité de volume pour l’ensemble de ces matériaux. Tous ces résultats ont été obtenus lors
d’essais de fatigue ultrasonique avec une fréquence de sollicitation de 20 kHz un rapport de
contrainte Rσ égale à -1. La plupart des dissipations données sur cette figure sont estimées
par mesure de la pente dT

dt juste après le début de l’essai. Les résultats sur le cuivre pur,
le laiton et le fer ARMCO sont issus de la thèse d’Antoine Blanche. L’identification de la
dissipation intrinsèque a été réalisée avec un modèle unidimensionel et la valeur moyenne a
été calculée au centre de l’éprouvette. Les données sur le DP600 proviennent également de
la thèse d’Antoine Blanche mais ont été effectuées sur une machine hydraulique classique
à une fréquence de 30 Hz.

Les évolutions présentées sur la figure 8.18 sont proches de celles que l’on trouve dans
la littérature pour des plus basses fréquences. Pour de faibles amplitudes de contraintes,
l’énergie dissipée par cycle est très faible mais jamais nulle. Lorsque la contrainte augmente
l’évolution de l’énergie dissipée croit de manière exponentielle. Dans la cas du cuivre pur,
nous avons observé dans la thèse de Ngoc-Lam Phung que cette augmentation importante
de la dissipation correspond au seuil d’activation du glissement dévié donné pour une
contrainte d’environ 30 MPa [18] nécessaire pour avoir une évolution des structures de
dislocations et la formation de bandes de glissement persistantes.
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Figure 8.18 - Évolution de l’énergie dissipée par cycle en fonction de la contrainte normalisée
(fréquence : 20 kHz, ratio Rσ = −1).

Matériaux Re0,2% Rm ρ C

en MPa en MPa en kg·m−3 en J·kg−1K−1

Alliage d’aluminium 2-AS5U3G-Y35 182 222 2700 945
Acier R5 970 1018 7800 460

Cuivre pur 87 232 8920 393
Laiton (CuZn15) 81 306 8750 377

Fer ARMCO 250-310 400 7800 460
Acier 100C6 1158 2300 7800 460
Fonte GS51 87 232 7800 393

Table 8.1 - Propriétés mécaniques et thermiques des matériaux étudiés en fatigue.

Afin de comparer les réponses dissipatives de ces différents matériaux ayant des contrain-
tes d’écoulement très différentes, nous avons représenté en échelle semi-logarithmique
l’énergie dissipée par cycle en fonction de l’amplitude de contrainte appliquée lors de d’un
essai de fatigue normalisée par le Rm du matériau. Les différentes valeurs du Rm des ma-
tériaux étudiés sont donnés dans le tableau 8.1 ainsi que le Re0,2% , la masse volumique ρ et
la capacité calorifique massique. La figure 8.19 représente donc l’évolution de l’énergie dis-
sipée par cycle mesurée lors d’essais de fatigue ultrasoniques en fonction de l’amplitude de
contrainte normalisée dans un diagramme semi-logarithmique. Avec cette représentation,
l’ensemble des matériaux semblent avoir une réponse plus ou moins linéaire et identique.
L’essai sur le DP600 réalisé à une fréquence de 30 Hz semblent également suivre la même
évolution que les autres matériaux. Seul l’aluminium se détache et présente une énergie
dissipée plus faible. Il est difficile aujourd’hui de donner une explication physique à cet
effet. La figure 8.19 permet cependant de prédire pour la plupart des matériaux l’ordre
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de grandeur de la puissance dissipée et donc de la variation de température associée. Par
contre, il semble plus difficile de faire un lien entre cette énergie dissipée et l’évolution de
l’endommagement en fatigue.
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Figure 8.19 - Evolution de l’énergie dissipée par cycle en fonction de la contrainte normalisée.

8.3.4 Vers un bilan énergétique en fatigue à très grand nombre de cycles

Dans la section 6.3 nous avons déterminé la relation entre la dissipation intrinsèque et
l’énergie libre spécifique ψ ou l’énergie interne spécifique e :

d1 = σε̇− ρψ̇ − ρsṪ (8.4)

= σε̇− ρė+ ρT ṡ (8.5)

Le taux d’entropie spécifique noté s a également été exprimé en fonction de la variation
de température et des sources de couplage :

ρT ṡ = ρCṪ − scouplage (8.6)

avec scouplage la source de chaleur associée aux phénomènes de couplage. Les équations
(8.5) et (8.6) permettent d’exprimer le taux d’énergie interne volumique :

ρė = σε̇+ ρCṪ − scouplage − d1 (8.7)

Cette équation traduit le fait que le taux d’énergie interne se décompose en une puis-
sance associée à la déformation du matériau σε̇, une puissance calorifique associée au
changement de température ρCṪ et un éventuel terme source de couplage scouplage aux-
quels on soustrait la puissance dissipée d1(dissipation intrinsèque).
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Dans le cas d’une transformation correspondant à un cycle de sollicitation mécanique 1,
on obtient le bilan énergétique unidimensionnel suivant par intégration de l’équation (8.7)
lors d’un cycle de sollicitation :

∫

cycle
ρėdt

︸ ︷︷ ︸

ρ∆e

=
∫

cycle
σε̇dt

︸ ︷︷ ︸

Ah

+
∫

cycle
ρCṪdt

︸ ︷︷ ︸

ρC∆T

−
∫

cycle
scouplagedt−

∫

cycle
d1dt

︸ ︷︷ ︸

D1

(8.8)

avec ∆e la variation d’énergie interne spécifique, Ah le travail volumique apporté par
l’extérieur correspondant à l’aire d’hystérésis de la courbe d’évolution de la contrainte
en fonction de la déformation, D1 l’énergie volumique dissipée et ∆T la variation de
température entre le début et la fin du cycle mécanique.

Comme nous l’avons vu dans le paragraphe précédent, la température lors d’un es-
sai de fatigue se stabilise en général assez rapidement. Dans certains cas elle augmente
lentement mais sa variation reste très faible lors d’un cycle de sollicitation mécanique et
on la suppose donc en général nulle (∆T = 0). Ceci signifie que lorsque l’on atteint le
régime permanent thermique (stabilisation de la température dans le temps), l’énergie ap-
portée par les sources de chaleur est totalement évacuée par conduction dans le matériau,
convection et rayonnement avec le milieu extérieur.

Compte tenu des faibles variations de température lors d’un essai de fatigue et que le
comportement plastique du matériau dépend peu de la température, on néglige en général
la source de couplage thermoplastique. Lors d’une sollicitation de fatigue, la seule source
de couplage à prendre en compte provient donc uniquement de l’effet thermoélastique.
Cependant lors d’un cycle de sollicitation, la moyenne de cette source est nulle [20]. L’en-
semble de ces hypothèses revient à négliger les énergies de couplage pendant un cycle de
sollicitation. Dans ces conditions, la variation d’énergie interne volumique s’écrit plus sim-
plement comme la différence entre l’aire d’hystérésis de la courbe contrainte déformation
lors d’un cycle et l’énergie volumique dissipée par cycle :

ρ∆e = Ah −D1 (8.9)

Ce bilan énergétique permet d’envisager plusieurs types de comportement :

1. Dans le cas de sollicitations de fatigue avec des amplitudes de contraintes supérieures
à la limite de fatigue, la boucle d’hystérésis dans un diagramme contrainte défor-
mation est toujours ouverte. Dans le cas du cuivre pur, sa largeur est de l’ordre
de 10−2 en fatigue oligocyclique et 10−4 en fatigue à grand nombre de cycles [124].

1. En mécanique, on parle d’un cycle de sollicitation lorsque la contrainte ou la déformation du maté-
riaux, en fonction du mode de pilotage de l’essai, revient à sa valeur initiale. D’un point de vue thermody-
namique, lors de cette transformation, l’état du matériau (caractérisé par l’ensemble des variables d’état)
n’est pas nécessairement le même en début et en fin d’un cycle de sollicitation mécanique. Par exemple
lors d’un cycle mécanique, si l’on impose une contrainte cyclique, la déformation n’est pas nécessairement
la même en début et en fin de cycle. Il peut en être de même pour la température. Cette transformation
n’est donc pas un cycle thermodynamique et donc la variation d’énergie interne n’est pas nulle pendant
cette transformation. Il est donc important de distinguer un cycle mécanique tel que l’on définit lors d’une
sollicitation de fatigue et un cycle thermodynamique.

99



8. Fatigue des matériaux et des structures

Pour des amplitudes de contrainte inférieures à la limite de fatigue il est généra-
lement admis que la boucle d’hystérésis reste fermée (Ah = 0, elastic shakedown).
Dans cette condition particulière, le comportement du matériau est élastique et son
état en début et en fin de cycle de sollicitation est le même (même déformation,
même contrainte, même température). La transformation lors du cycle de sollicita-
tion est donc également un cycle thermodynamique et la variation d’énergie interne
est nulle. Le bilan énergétique (Eq. (8.9)) permet de montrer que l’énergie dissi-
pée D1 est égale à zéro et que le matériau subit alors une transformation réversible
thermodynamiquement 2. Nous pouvons remarquer que ce cas n’est pas observé ex-
périmentalement car l’on détecte toujours une variation de température associée à
la présence d’une dissipation intrinsèque non nulle même pour des amplitudes de
contrainte très faibles, bien inférieures à la limite de fatigue définie à 107 cycles.

2. On peut également imaginer la cas particulier où le matériau subit lors d’un cycle de
sollicitation de fatigue un cycle thermodynamique c’est à dire que les variables d’état
(contrainte, déformation, température) qui le décrivent sont identiques en début en
en fin de cycle. Pour la température cette hypothèse est vérifiée si l’on suppose le
régime thermique permanent atteint. Pour la partie mécanique, ceci correspond au
cas où l’état mécanique du matériau (caractérisé par exemple par la contrainte et la
déformation) est le même en début et en fin de cycle. C’est le cas par exemple quand
la courbe d’évolution de la contrainte en fonction de la déformation décrite lors d’un
cycle de sollicitation reste identique au cours des cycles. Ce type de comportement
peut être relié à la notion de « seuil d’irréversibilité du glissement cyclique » définit
exemple par Mughrabi [127]. Pour des amplitudes de contrainte inférieures au seuil
d’irréversibilité du glissement cyclique, on considère qu’il n’y a pas de déformation
résiduelle à la fin de chaque cycle ni de changement des structures de dislocation.
Dans ce cas, l’état mécanique du matériau en début et en fin de cycle est le même
mais l’aire de la boucle d’hystérésis dans le diagramme contrainte déformation n’est
pas nécessairement nulle. Comme le matériau subit également un cycle thermodyna-
mique, sa variation d’énergie interne est nulle. Le bilan énergétique montre alors que
l’aire de la boucle d’hystérésis Ah est rigoureusement égale à l’énergie dissipée D1.
Tout le travail mécanique apporté au matériau pour le déformer est dissipé en cha-
leur. Dans ces conditions, le matériau subit une transformation irréversible au sens
thermodynamique du terme car sa dissipation intrinsèque est non nulle. Cependant
son état n’évolue pas au cours des cycles car son énergie interne reste constante.
On peut donc associer à ce comportement une endurance illimitée. On peut remar-
quer que le modèle de Bingham présenté dans la section 6.3 représente ce genre de
comportement.

3. Le dernier cas que l’on peut envisager est celui d’un comportement où après chaque

2. On suppose ici que la dissipation thermique est également nulle ce qui revient à considérer par
exemple que la température est uniforme dans le matériau et qu’elle n’engendre pas de phénomènes de
conduction. Dans le cas contraire on pourrait imaginer une transformation sans dissipation intrinsèque
mais où la conduction serait le seul mécanisme irréversible et pourrait provoquer une ouverture de la
boucle d’hystérésis.
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cycle, on a par exemple accumulation d’une déformation permanente liée par exemple
à la formation de bandes de glissement persistantes où si l’on a l’évolution de la
microstructure décrite par une variable supplémentaire. Ce cas correspond notam-
ment à un coefficient d’irréversibilité du glissement cyclique p non nul. La variation
d’énergie interne est donc non nulle ainsi que l’énergie dissipée et le travail des efforts
intérieurs.

Ces trois types de comportement sont illustrés sur la figure 8.20.

Comportement élastique

∆e = 0 ; Ah = 0 ; D1 = 0
Thermodynamiquement

réversible
Endurance illimitée

Comportement plastique

accommodé

∆e = 0 ; Ah = D1 6= 0
Thermodynamiquement

irréversible
Endurance illimité

Comportement avec effet de

rochet

∆e 6= 0 ; Ah 6= 0 ; D1 6= 0
Thermodynamiquement

irréversible
Endurance limitée

Figure 8.20 - Différentes classes de comportement thermodynamique en fatigue .

Dans le bilan énergétique présenté précédemment, il est possible d’estimer d’une part
l’aire de la boucle d’hystérésis et d’autre part la dissipation à partir des mesures de la
température, de la contrainte et de la déformation du matériau lors de la sollicitation
de fatigue. L’équation (8.9) permet alors d’en déduire une estimation de l’évolution de
l’énergie interne.

Dans les travaux menés dans la thèse d’Antoine Blanche dans le cadre du projet ANR
DISFAT, nous avons effectué des bilans énergétiques uniquement pour des essais à basse
fréquence de sollicitation (50Hz) réalisés sur des machines de traction hydrauliques clas-
siques. L’état énergétique du matériau, représenté par l’énergie interne spécifique, après
une sollicitation de fatigue est caractérisé en appliquant des blocs de 3000 cycles avec des
amplitudes de contraintes croissantes allant jusqu’à l’amplitude de l’essai de fatigue (phase
de caractérisation énergétique). L’évolution de l’état énergétique du matériau pendant une
sollicitation de fatigue est ensuite déterminée en appliquant successivement des blocs de
100000 cycles (phase de fatigue) et des étapes de caractérisation de l’état énergétique. La
figure 8.21a illustre le déroulement d’un essai de fatigue avec caractérisation de l’évolu-
tion de l’état énergétique dans le cas du cuivre pur. En début d’essai l’état énergétique
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du matériau varie beaucoup. Deux cycles de caractérisation énergétique consécutifs ont
donc été réalisés, suivis alternativement par des phases de fatigue et des phases de ca-
ractérisation énergétique. Les résultats sur le cuivre pur obtenus dans la thèse d’Antoine
Blanche sont représentés sur la figure 8.21 3. On peut mettre en évidence sur la figure 8.21c
une évolution de l’aire de la boucle d’hystérésis dans le diagramme contrainte déforma-
tion avec l’amplitude de contrainte et avec le nombre de cycles appliqués à l’éprouvette.
On constate qu’elle augmente avec l’amplitude de contrainte et diminue légèrement au
cours des cycles pour se stabiliser après environ 105 cycles. En parallèle, la figure 8.21b
représente l’évolution de l’énergie dissipée par cycle. Comme l’énergie mécanique volu-
mique apportée par cycle, celle-ci augmente avec l’amplitude de contrainte et diminue
avec le nombre de cycles. La différence entre ces deux grandeurs permet de déterminer la
variation d’énergie interne du matériau qui est représentée sur la figure 8.21d. On peut
remarquer que cet incrément d’énergie interne à chaque cycle est non nul et il diminue
au cours des 1000 premiers cycles pour se stabiliser vers une valeur constante dépendant
uniquement de l’amplitude de contrainte. Dans la phase stabilisée, chaque cycle provoque
donc une augmentation de l’énergie interne du matériau qui peut être associé par exemple
à une évolution des structures de dislocations ou tous simplement une augmentation de la
densité de dislocations.

Des résultats issus de la thèse d’Antoine Blanche sur d’autres matériaux montrent
que cette stabilisation ne se produit pas toujours. Par exemple dans l’acier DP600 cet
incrément augmente avec le nombre de cycles. Mais ces techniques expérimentales restent
délicates à mettre en place et l’origine physique de ces différences de comportement entre
le cuivre et le DP600 reste encore inexpliquée aujourd’hui.

De plus, en fatigue ultrasonique, il est difficile voir impossible d’estimer l’ouverture de
la boucle d’hystérésis de la courbe contrainte déformation car celle-ci reste très petite et les
contraintes et les déformations dans l’éprouvette sont calculées en supposant un compor-
tement élastique linéaire. Il est donc impossible à partir de mesures d’auto-échauffement
de conclure sur l’existence d’une limite de fatigue ou plus exactement sur l’existence d’un
seuil d’irréversibilité du glissement cyclique.

L’ensemble de ces travaux permet de proposer un certain nombres de perspectives :

• l’établissement d’un bilan énergétique en fatigue reste une tâche difficile à mettre
en place. Cependant le bilan énergétique lors d’un essai de fatigue donne des infor-
mations très précieuses via l’énergie interne sur l’évolution de la microstructure du
matériau en fonction des cycles. Ces données peuvent par exemple être directement
reliées à la durée de vie en fatigue du matériau et permettrait de construire des mo-
dèles intégrant correctement l’évolution de la microstructure et du comportement en
fatigue du matériau ;

• une première extension de cette technique pourrait être effectuée en passant à des
mesures de champs. La thermographie infrarouge permet en effet de déduire des

3. Dans cette figure, toutes les énergies volumiques par cycle sont divisées par le produit ρCp et sont
donc estimées en ℃ par cycle. Cette grandeur représente alors l’augmentation de température par cycle
engendrée par cette énergie. Cette représentation a l’avantage de donner des ordres de grandeurs plus
concrets.
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Figure 8.21 - Bilan énergétique lors d’un essai de fatigue à une fréquence de 50 Hz a) phases de
caractérisation et phase de fatigue b) dissipation moyenne par cycle c) aire de la
boucle d’hystérésis dans le diagramme contrainte déformation d) énergie interne.

champs de température et des champs de dissipation intrinsèque. Les techniques de
corrélation d’images permettraient d’accéder aux champs de déformation locaux. A
partir de ces deux mesures de champs, il peut être alors possible de déterminer des
distributions d’évolution de l’énergie interne du matériau. Ce genre d’approche a
déjà été proposé très récemment par Chrysochoos et al. [30] mais reste difficile et
lourd à mettre en place.

• les bilans énergétiques sont en général effectués sur des essais de fatigue avec des
rapports de charge Rσ de -1 (traction compression). L’effet du rapport de charge
a sans doute un effet très important. Un bilan énergétique à différents rapports de
charge permettrait de mieux caractériser le comportement cyclique du matériau ;
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• les machines de fatigue ultrasoniques permettent d’explorer les très faibles ampli-
tudes de contrainte. Une extension de ces techniques de caractérisation énergétique
à la fatigue ultrasonique permettrait d’explorer les amplitudes de contrainte plus
faibles et peut être de mettre en évidence un seuil où la variation d’énergie interne
serait nulle. L’estimation de l’énergie dissipée lors d’un essai de fatigue ultrasonique
a été déjà effectué dans le cadre de la thèse d’Antoine blanche. La principale dif-
ficulté pour pouvoir faire un bilan énergétique provient de l’estimation du travail
des efforts internes sur un cycle qui est d’une part très faible pour les faibles ampli-
tudes de contrainte et d’autre part très difficile à mesurer lors d’un essai en fatigue
ultrasonique.

8.4 Étude de la propagation des fissures dans les matériaux
de type II

Comme nous l’avons vu dans la présentation des travaux issus de la littérature, l’ini-
tiation de la fissure interne à partir d’un défaut dans les matériaux de type II suscite
aujourd’hui encore beaucoup de questions : existence de la zone FGA, début et durée de
sa formation, mécanismes physiques associés, durée de propagation de la fissure jusqu’à
rupture, loi de propagation de la fissure dans le domaine VHCF...

Les travaux de recherche que j’ai menés se sont attachés à développer une technique
expérimentale pour apporter des réponses aux questions évoquées précédemment. Compte
tenu du fait qu’il est difficile de prévoir le moment exacte de la phase de propagation de
la fissure et que celle-ci est courte par rapport à la durée de l’essai (inférieure à 106 cycles
pour une durée de vie en fatigue de plus de 109 cycles soit moins de 1 ‰ de la durée
de vie), il est impossible d’interrompre l’essai pour réaliser une observation pendant la
propagation de la fissure. Il a donc été nécessaire de développer des techniques de me-
sure non destructives permettant de suivre la propagation de fissure en continu pendant
l’essai. La deuxième difficulté provient du fait que la fissure s’initie et se propage dans
le volume du matériau et qu’il est impossible de l’observer directement au niveau de la
surface de l’échantillon. Pour répondre à ces deux contraintes majeures, j’ai choisi d’utili-
ser la technique de thermographie infrarouge. En effet, la plasticité cyclique en pointe de
fissure engendre une dissipation du travail plastique et donc une source de chaleur mobile
se déplaçant avec la pointe de fissure. Du fait de la conduction thermique, un échauffe-
ment hétérogène se produit dans l’éprouvette qu’il est possible d’observer à la surface de
l’éprouvette via la mesure du champ de température.

8.4.1 Étude de la propagation de la fissure dans le régime VHCF

Le développement d’un tel dispositif expérimental a nécessité de coupler la technique
de thermographie infrarouge à une machine de fatigue ultrasonique. Les matériaux que
j’ai étudiés sont des matériaux de type II possédant des défauts (inclusions ou porosités)
comme les aciers haute limite d’élasticité, les alliages d’aluminium et les fontes... En fatigue
à très grand nombre de cycles, ces matériaux présentent une propagation de fissure dans le
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volume en forme d’œil de poisson. Les figures 8.22 et 8.23 montrent les résultats obtenus
sur un acier 42CD4 [212, 203] et un acier très haute limite d’élasticité [168]. Dans les deux
cas on constate une augmentation importante de la température maximale en fin d’essai
alors que celle ci reste quasiment constante pendant toute la durée de l’essai après le régime
transitoire initial. Pendant cette phase d’augmentation de la température maximale, les
différentes thermographies montrent que la température devient fortement hétérogène.
La position du point où la température est maximale dépend de la position du défaut
responsable de l’amorçage de la fissure mais reste fixe pendant un même essai.
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Figure 8.22 - Champ de température sur la surface d’une éprouvette juste avant la rupture dans
un acier 42CD4 (∆σ = 345MPa, NF = 1, 76 × 107 cycles)[212, 203].

La première difficulté associée à ces résultats réside dans l’interprétation de ces courbes
en terme de propagation de la fissure. Il est clair que l’estimation de la position de la source
de chaleur et donc de la position de la pointe de fissure à partir des ces champs de tempé-
rature reste un problème inverse difficile à résoudre. Afin de simplifier ce problème, nous
avons plutôt choisi de comparer les résultats expérimentaux avec un modèle thermique
intégrant une loi de propagation de la fissure. Nous avons utilisé les travaux de Marines
Garcia et al. [110] pour décrire la loi de propagation de la fissure :

da
dN

= b

(
∆Keff

E
√
b

)3

, (8.10)

avec a le rayon de la fissure, E le module de Young, b la norme du vecteur de Bürgers et
∆Keff la variation du facteur d’intensité des contraintes effectif. Nous avons considéré une
loi de propagation uniquement en fissure courte et nous avons donc négligé la transition
fissure courte fissure longue.
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Figure 8.23 - Champ de température sur la surface d’une éprouvette en acier juste avant la
rupture (∆σ = 335MPa, NF = 8.37x107 cycles) [168].

Une deuxième difficulté provient de l’estimation de la source de chaleur associée au
travail plastique dissipé au niveau de la pointe de fissure. Nous l’avons supposée propor-
tionnelle à la surface de la zone de plasticité cyclique et donc proportionnelle au carré
de son rayon. Ce point sera justifié un peu plus loin dans la section 8.5. La taille de la
zone de plasticité cyclique étant très faible (de l’ordre de quelques dizaines de microns),
nous avons supposé que la source de chaleur associée est localisée sur une ligne située au
niveau du front de fissure. La fissure en forme d’œil de poisson est donc modélisée par une
source linéique de chaleur en forme de cercle, mobile et dépendant du temps. La puissance
dissipée est par unité de longueur de fissure a été prise égale à :

P = ηfr2
R =

P0
(

1 − t
tc

)4 , (8.11)

avec rR le rayon de la zone plastique réversible, f la fréquence de sollicitation, tc = 2a0
bf

, a0

le rayon initial de la fissure, b la norme de vecteur de Bürgers et la constante η dépendant
des propriétés mécaniques du matériau qu’il sera nécessaire d’identifier à partir d’un essai.
La constante P0 peut s’exprimer en fonction de η avec la relation suivante :

P0 = η
fa2

0∆σ4

36π4σ4
y

, (8.12)

où σy représente la limite d’élasticité.
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On doit ensuite résoudre le problème thermique de conduction de la chaleur dans
l’éprouvette. Pour simplifier, la géométrie de l’éprouvette est supposée cylindrique. Confor-
mément à ce qui est observé expérimentalement sur le faciès de rupture, la fissure circulaire
est supposée se propager dans une section droite de l’éprouvette. Sa forme est circulaire
et le rayon initial aint est égal à 7,6µm. La position du centre du cercle correspond à la
position de l’inclusion responsable de l’œil de poisson. Elle est caractérisée par une excen-
tricité e de 0,81 mesurée sur un faciès de rupture observé par microscopie optique. Les
conditions limites thermiques sont considérées adiabatiques compte tenu de la durée de
la propagation de la fissure. Le problème thermique de conduction a été ensuite résolu
avec la méthode des éléments finis 3D développée au laboratoire PIMM en supposant une
constante P0 unitaire. Ce paramètre est ensuite identifié par une méthode d’optimisation
des moindres carrés sur l’évolution de la température maximale à la surface de l’éprou-
vette avec les résultats expérimentaux. La figure 8.24 montre une comparaison entre les
calculs et les températures mesurées après identification du paramètre P0. La différence
entre les deux courbes est faible et montre que le modèle de propagation et de dissipation
de la fissure reproduit bien l’évolution expérimentale. La figure 8.24 montre les champs de
température calculés dans l’éprouvette à différents stades de la propagation de la fissure.

Un des avantages de cette technique est de pouvoir déterminer le moment de l’amorçage
de la fissure à partir du champ de température mesuré en surface. Par exemple, la figure
8.25 illustre la méthode utilisée. La courbe en bleu représente l’évolution de la température
maximale mesurée à la surface de l’éprouvette. Le bruit de ce signal est d’environ 0,4 ℃.
Afin de le réduire, une courbe filtrée est également tracée en rouge sur la figure 8.25.
Après filtrage, le bruit est de 0,07 ℃. Une estimation du moment où s’initie la fissure
est alors faite à partir du signal filtré. On définit donc un seuil expérimental d’amorçage
de la fissure dès que la température maximale s’éloigne de 0,07 ℃ de la température de
l’éprouvette juste avant fissuration (ce qui correspond à un rapport signal sur bruit de 1).
L’exemple de la figure 8.25 permet d’estimer un seuil d’amorçage à 8, 362 × 107 cycles.
Le nombre de cycles associé à la propagation de la fissure est alors de 8 × 104 cycles. Au
début de la propagation, le facteur d’intensité des contraintes ainsi que l’énergie dissipée
par unité de longueur de fissure restent très faibles et donc difficiles à estimer. Le nombre
de cycles correspondant à la propagation est donc en réalité plus grand que celui calculé
précédemment. Cependant le modèle montre que pour une variation de température de
0,07 ℃ la taille de la fissure a est de 0,02 mm soit une propagation de 7% de la taille finale
de la fissure. La durée de propagation reste donc très faible par rapport à la durée de vie
de l’éprouvette.

8.4.2 Conclusion et perspectives

Les travaux sur l’amorçage et la propagation de la fissure de fatigue ont d’abord montré
que la technique de thermographie infrarouge est intéressante pour étudier l’amorçage et
la propagation de fissures de fatigue internes dans le domaine de la VHCF. Cette technique
a notamment permis d’estimer le moment de l’amorçage et de valider la loi de propagation
pendant un essai de fatigue ultrasonique.

L’approche présentée fait l’hypothèse d’une fissure courte et néglige le phénomène
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Figure 8.24 - Champ de température calculé après identification de P0 .

de fermeture de fissure dans l’estimation de la source de chaleur. Il serait intéressant
d’approfondir ce point et d’intégrer les effets thermiques associés à cette transition fissure
courte fissure longue. On peut même éventuellement envisager de pouvoir détecter cette
transition à partir de l’évolution de la température.

8.5 Conséquence mécanique de l’auto-échauffement associé
à la propagation d’une fissure de fatigue

8.5.1 Introduction

Lors de la propagation d’une fissure de fatigue deux effets thermiques peuvent être
observés : l’effet thermoélastique et les effets dissipatifs.
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Figure 8.25 - Détection de l’amorçage de la fissure de fatigue à partir de la mesure du champ de
température en surface d’éprouvette.

Le premier effet est lié au couplage thermoélastique. Par exemple dans le cas d’une
transformation adiabatique, l’effet thermoélastique engendre lors de la sollicitation cy-
clique une variation de température à la même fréquence proportionnelle à la variation
de la trace du tenseur des contraintes. Si les contraintes restent inférieures à la limite
d’élasticité, ces variations de température restent faibles (inférieurs au dixième de degré).
L’amplitude de cet effet lors de la propagation d’une fissure de fatigue est en général très
faible et toujours négligée.

Le deuxième effet thermique est associé aux phénomènes dissipatifs liés à la plasticité.
Lors de la propagation d’une fissure de fatigue, la puissance associée à la déformation
plastique en pointe de fissure est en grande partie dissipée en chaleur. Un champ de tem-
pérature fortement hétérogène se créé donc dans la pièce fissurée proche de la pointe de
fissure. En général lors d’un essai de fatigue, on suppose que l’élévation de température
associée à cette source de chaleur en négligeable. Cette hypothèse reste valable quand les
phénomènes de conduction ont le temps d’homogénéiser la température c’est à dire pour
des fréquences de sollicitation faibles de l’ordre de quelques dizaines de hertz. Cependant
avec l’augmentation de la fréquence de sollicitation comme dans le cas de la fatigue ul-
trasonique, la durée d’un cycle est courte, la transformation se rapproche plutôt d’une
transformation adiabatique et la puissance dissipée contribue à augmenter la tempéra-
ture. De plus la puissance dissipée est également plus importante car plus de cycles sont
appliqués par unité de temps. Les variations de température engendrées sont donc plus
importantes et il devient difficile de supposer la température constante et homogène lors
de cette transformation.

L’effet de la température sur la propagation de la fissure a deux influences : il modifie
d’une part le comportement du matériau en pointe de fissure et donc probablement sa
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loi de propagation. D’autre part un champ de température hétérogène peut impliquer un
phénomène de confinement en pointe de fissure dû à l’effet de la dilatation thermique.
Ce dernier phénomène crée alors une modification du champ de contrainte qui influe
directement sur le valeur du facteur d’intensité des contraintes appliqué à la fissure.

Les effets thermiques sur la propagation de fissure ont été longuement étudiés dans le
cas de fissures propageantes ou non sous sollicitation monotone par des approches théo-
riques [171, 91], expérimentales [39, 206, 215, 58] ou numériques [72, 91]. Dans le cas de
sollicitations cycliques, au contraire, peu d’études ont été menées pour estimer ces champs
de température [4, 150]. La température en pointe de fissure est en général dépendante de
la sollicitation mécanique mais également des conditions limites thermiques de la pièce.
Le point d’entrée du modèle thermique est la source de chaleur associée à la plasticité
cyclique en pointe de fissure. Deux méthodes peuvent être envisagées pour quantifier cette
source de chaleur : une méthode mécanique qui consiste à mesurer l’ouverture du cycle
d’hystérésis dans un diagramme effort déplacement et d’en déduire l’énergie dissipée. L’in-
convénient de cette première méthode est que pour des variations du facteur d’intensité
des contraintes faibles l’ouverture de la boucle d’hystérésis devient également trop faible
pour être mesurée. La deuxième méthode consiste à mesurer directement l’échauffement
en pointe de fissure et d’en déduire la source de chaleur associée.

D’un point de vue théorique, dans le cas de sollicitation cyclique il est beaucoup plus
difficile de déterminer les champs de contraintes et de déformation en pointe de fissure.
En 1964, Paris a été le premier à définir l’existence d’une zone de plasticité cyclique où est
localisée la déformation plastique à chaque cycle [144]. Cette étude a été complétée par
Rice en 1967 [170]. La figure issue de [170] illustre cette zone de plasticité cyclique lors
d’une charge jusqu’à une force F suivit d’une charge jusqu’à F − ∆F .

Lors de la charge une zone plastique apparaît et si le comportement est considéré
comme parfaitement plastique, son rayon ω s’exprime :

ω =
K2
max

πσ2
y

. (8.13)

Si maintenant on considère la décharge de ∆F , on a inversion de la direction d’écou-
lement plastique dans une zone proche de la pointe de fissure appelée zone de plasticité
cyclique. La variation des champs de déformation et de contrainte est alors déterminée en
considérant un problème de chargement monotone d’amplitude −∆F et une contrainte
d’écoulement deux fois plus grande 4. Si l’on néglige les phénomènes de fermeture de fis-
sure et que la taille de la zone plastique réversible ne devient pas plus grande que la zone
plastique initiale (ce qui est bien le cas si ∆F < 2F ), il est possible de superposer les deux
champs de contraintes. Si l’on impose alors une recharge de ∆F on retrouve le champ
de contrainte obtenu après le premier chargement F . Les déformations plastiques sont à
nouveau localisées dans la zone de plasticité cyclique.

4. La choix de contrainte d’écoulement est lié au fait que proche de la fissure si l’on veut avoir inversion
de la direction d’écoulement, il fait avoir après superposition une contraint de −σy.
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Figure 8.26 - Mise en évidence de la zone de plasticité cyclique d’après [170].

Il est alors possible d’estimer la taille de la zone de plasticité cyclique noté ω∗.

ω∗ =
∆K2

4πσ2
y

, (8.14)

avec σy la limite élastique du matériau.
Les travaux de Rice et Rosengren en 1968 [172] montrent que les champs de contrainte

et de déformation de cisaillement respectivement τ =
√

1
2sijsij et γ =

√
2εijεij s’expriment

dans le cas d’un matériau élasto plastique incompressible avec une loi d’écrouissage de type

puissance τ = τ0

(
γ
γ0

)N
:

τ = τ0

(
R(θ
r

) N
N+1

et γ = γ0

(
R(θ)
r

) 1
N+1

, (8.15)

avec R(θ) representant approximativement la distance entre la point de fissure et l’interface
élastique plastique. La densité d’énergie notée e peut alors s’exprimer :

e = σijεij = τγ = τ0γ0

(
R(θ)
r

)

. (8.16)

Cette densité d’énergie présente une singularité en 1/r. En utilisant les expressions des
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champs de contrainte et de déformation, on obtient :

e = τ0γ0

(
Rθ

r

)

. (8.17)

L’énergie totale par unité d’épaisseur peut alors être exprimée à partir de l’équation
précédente donnant la densité d’énergie :

E =
x

Zone plastique

τγ rdθdr =
x

Zone plastique

τ0γ0
R(θ)
r

rdθdr (8.18)

= τ0γ0

∫ π

−π

∫ R(θ)

0
R(θ)drdθ = τ0γ0

∫ π

−π
R2(θ)dθ. (8.19)

Ce calcul montre que l’énergie est proportionnelle à la taille de la zone plastique au carré
et donc à la surface de la zone plastique. Ces résultats pouvant être transposés au cas
d’une sollicitation cyclique la variation d’énergie dans la zone de plasticité cyclique est
donc également proportionnelle à ω∗ au carré et donc à ∆K4.

Si l’on fait l’hypothèse que cette énergie plastique est totalement dissipée en chaleur,
on montre que la source de chaleur associée à la fissure est également proportionnelle à
∆K4. Cette source de chaleur est supposée linéique le long du front de fissure puisque la
taille de la zone plastique est en général considérée comme très petite. Cette source de
chaleur est souvent déterminée à une constante de proportionnalité près k0 qui dépend
notamment du comportement mécanique du matériau. Il est donc en général nécessaire
de réaliser des expériences afin d’identifier cette constante.

Plusieurs études ont permis de montrer cette dépendance en ∆K4 et d’identifier le
coefficient de proportionnalité. Par exemple en 1983, Pippan et Stüwe [150] ont mené
une étude expérimentale en vue de quantifier l’énergie dissipée par cycle dans la zone
de plasticité cyclique. Ils ont travaillé sur deux aciers de construction le St37 (Re0.2% =
230MPa) et le St70 (Re0.2% = 230MPa). A partir de la mesure du champ de température
au niveau de la pointe de fissures avec un film thermosensible, ils ont déterminé l’énergie
dissipée dans la zone de plasticité cyclique. Pour des facteurs d’intensité de contrainte
plus élevés, ils estiment cette même grandeur à l’aide de l’aire balayée dans un diagramme
force déplacement et le comparent avec les mesures thermiques. Des fréquences de 50Hz
et 250Hz sont testées et deux rapports de charge R = 0, 1 et R = 0, 5 sont appliqués. Les
résultats de Pippan et Stüwe montrent que l’on a bien une évolution de l’énergie dissipée
par unité d’épaisseur et par cycle en ∆K4, et que la fréquence et le rapport de charge
n’influencent pas les résultats.

Plus récemment, Klingbeil [79] a proposé une étude numérique de l’énergie plastique
en vue d’ établir une loi de propagation de fissure de type énergétique . Il montre à cette
occasion que l’évolution de l’énergie plastique est proportionnelle à ∆K4 et estiment le
facteur de proportionnalité noté k0 dans le cas de l’alliage de TA6V. Cette donnée ainsi
que les valeurs expérimentales mesurées par Pippan et Stüwe ont été reportées dans le
tableau 8.2.

L’ensemble de ces études conduisent aux conclusions suivantes :
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Materiaux k0 en Jm−1

(MPa
√
m)4 Référence

St37 2, 1 × 10−6 Pippan and Stüwe [150]
St70 8, 7 × 10−7 Pippan and Stüwe [150]

TA6V 3, 735 × 10−8 Klingbeil [79]

Table 8.2 - Coefficient de proportionnalité entre l’énergie dissipée par unité de longueur de fissure
et le facteur d’intensité des contraintes à la puissance quatre.

• l’évolution de la source de chaleur est en ∆K4 et elle est indépendante du facteur
de charge. Ces résultats ont été validés pour des facteurs de charge élevés pour
des sollicitations de traction - traction limitant les effets de fermeture de fissure.
Cependant pour estimer la source de chaleur il reste à estimer le paramètre k0

expérimentalement ou numériquement ;

• aucun travail de la littérature n’a essayé d’estimer les conséquences mécaniques as-
sociées à cet échauffement qui est d’autant plus grand que la fréquence augmente.

Les travaux que j’ai menés ont donc consisté à estimer les sources de chaleur pour
différents matériaux et ensuite à développer une méthode pour estimer les conséquences
sur les champs de contrainte en pointe de fissure et sur le facteur d’intensité des contraintes.
Pour cette détermination, j’ai choisi une méthode expérimentale basée sur des essais de
propagation de fissure couplés à une mesure de champs de température par thermographie
infrarouge.

8.5.2 Identification des sources chaleur associées à la propagation d’une
fissure de fatigue

L’identification de la source de chaleur associée à la propagation d’une fissure passe
par la réalisation d’essais de propagation de fissures sur des éprouvettes plates dont la
géométrie est donnée sur la figure 8.27. Ces essais ont été réalisés à l’I2M de l’ENSAM
de Bordeaux sur une machine de fatigue à résonance électromagnétique fonctionnant à
des fréquences de l’ordre de 100kHz. Le champ de température en pointe de fissure est
mesuré avec une caméra infrarouge (CEDIP Jade III MWIR) avec une fréquence d’acqui-
sition de 5Hz et un temps d’ouverture d’environ 1 ms. Pour réduire l’effet de l’émissivité,
l’éprouvette est recouverte d’une fine couche de peinture noir fortement émissive.

Les figures 8.28a et 8.28b montrent respectivement une évolution de la température à
une distance de 5 mm de la pointe de fissure et le champ de contrainte après 386 s pour une
variation du facteur d’intensité des contraintes de 20 MPa

√
m dans le cas d’un acier doux

C40. Ces figures mettent en évidence un champ de température hétérogène. L’évolution
de la température en fonction du temps présente des oscillations de faibles amplitudes
associées à l’effet thermoélastique. L’évolution moyenne de la température augmente ré-
gulièrement et a tendance à se stabiliser en fin d’essai. L’incrément de température est de
2,5 ℃.

L’identification de la source de chaleur à partir de la mesure du champ de température
est réalisée à l’aide d’un modèle thermique bi-dimensionnel de l’éprouvette avec convection
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Figure 8.27 - Géométrie de l’éprouvette pour l’estimation des sources de chaleur associées à la
propagation d’une fissure de fatigue.
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Figure 8.28 - Résultats d’un essai de propagation de fissure de fatigue (acier C40, ∆KI =
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de température après 640 s.

naturelle sur les deux faces (coefficient de convection h = 10 Wm−2K−1). On considérera
également sur les bords des conditions limites de convection naturelle. La géométrie de
l’éprouvette et les conditions limites sont représentées sur la figure 8.29. Dans le cas d’une
vitesse de propagation de la fissure faible, on considère en général que la source de chaleur
reste immobile. Ce point peut être justifié en calculant le nombre de Péclet qui permet
de comparer le temps caractéristique de la diffusion avec le temps caractéristique associé
à la propagation de la fissure. Le nombre de Péclet s’écrit Pe = Lv

a
, avec L la longueur

caractéristique de propagation de la fissure, v la vitesse de la fissure et a la diffusivité
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thermique. L’application numérique montre qu’en général ce nombre de Péclet reste tou-
jours bien inférieur à l’unité et permet de justifier l’hypothèse d’immobilité de la source de
chaleur. On suppose également que la mesure est faite au bout d’un temps suffisamment
long pour être en régime permanent thermique 5. Dans le problème thermique, l’intensité
de la source sera supposée unitaire. Le champ de température étant linéaire par rapport à
la source de chaleur, l’identification se fait simplement à partir de la température mesurée
à 5 mm ou 15 mm de la pointe de fissure en fin d’essai.

x

y

a

Fissure

r

z

Source de chaleur
linéïque

Adiabatique

Adiabatique

h

hh

h

h

Figure 8.29 - Géométrie et conditions limites du problème thermique de l’éprouvette fissurée sol-
licitée en fatigue.

Cette identification a été faite dans le cas d’un alliage d’aluminium, dans le cadre du
Master Recherche de Jean Baptiste Esnault en 2012 et dans un acier doux C40 [161]. Le
tableau 8.3 fait le bilan des résultats que nous avons obtenus. Pour chaque cas le rapport
de charge RK , la variation du facteur d’intensité des contraintes ∆KI , la variation de
température, la source de chaleur linéique et la constante k0 rapport de la source par la
variation du facteur d’intensité des contraintes à la puissance quatre sont données. Tous
les résultats présentés sont réalisés avec un facteur de charge RK de 0,1. Des essais avec un
facteur de charge plus élevé ont permis de montrer qu’il n’a pas d’effet deRK sur l’évolution
de la température et donc de la source de chaleur. Dans le cas de l’aluminium, la source de
chaleur reste très faible même pour des facteurs d’intensité des contraintes élevés. Dans le
cas de l’acier C40, les énergies étant plus grandes, il est possible de tester différents niveaux
de facteur d’intensité des contrainte. On peut alors constater que le coefficient k0 n’est
pas tout à fait constant dans le cas de l’acier C40. Ceci revient à considérer que la source
de chaleur n’évolue pas exactement avec la puissance quatrième de la variation du facteur

5. En réalité, le régime permanent n’est jamais réellement atteint. Des calculs en régime transitoire
ont également été réalisés et montrent que l’hypothèse d’un régime permanent engendre des erreurs négli-
geables.
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d’intensité des contraintes. Cet effet peut être expliqué par un facteur de charge encore
trop faible pour négliger l’effet de la fermeture de fissure. Des essais avec un facteur de
charge plus élevé sont délicats à réaliser car d’une part les éprouvettes ont plus facilement
tendance à flamber et d’autre part il est plus difficile d’appliquer des facteurs d’intensité
de contraintes élevés sans avoir une vitesse de propagation de fissure trop grande.

Matériaux ∆KI RK Variation de Énergie dissipée k0

en MPa
√
m température en ℃ en Jm−1 en Jm−1

(MP a
√

m)4

Aluminium 2017 8 0,1 0,29 0,32 78, 1 × 10−6

C40 12 0,1 0,3 0,18 8, 7 × 10−6

C40 15 0,1 1,0 0,62 12, 2 × 10−6

C40 17 0,1 1,4 0,84 10, 1 × 10−6

C40 20 0,1 2,5 1,53 9, 5 × 10−6

Table 8.3 - Source de chaleur linéique associée à la propagation d’une fissure de fatigue d’après
[43]et [161]

8.5.3 Champs de contraintes dus aux hétérogénéités de température

Dans le cadre de la prise en compte de l’auto-échauffement dû à la propagation d’une
fissure de fatigue, le champ de contrainte en pointe de fissure a deux origines. La pre-
mière vient directement de la sollicitation de la fissure. Sa contribution sur le champ de
contrainte peut être calculée classiquement à l’aide du facteur d’intensité des contraintes
qui dépend de la sollicitation et de la géométrie. La deuxième origine est la conséquence
directe de l’auto-échauffement en pointe de fissure qui génère des effets de confinement liés
au phénomène de dilatation thermique. L’ensemble de ces deux champs de température se
cumulent et peuvent être représentés par une correction thermique du facteur d’intensité
des contraintes calculé classiquement.

Pour résoudre ce problème, nous avons considéré deux géométries particulières. Dans
la première on suppose une fissure semi infini dans un milieu infini et dans le deuxième on
considère une géométrie réelle de l’éprouvette avec des pertes convectives sur l’ensemble de
sa surface. Le principal avantage du premier problème simplifié est qu’il peut être résolu
de manière analytique. Aucune perte par convection n’est considérée dans ce cas et le
régime thermique est transitoire. Au contraire le deuxième modèle n’admet pas de solution
analytique et il a donc été nécessaire d’utiliser la méthodes des éléments finis pour le
résoudre. Cependant la démarche pour estimer l’effet de l’auto-échauffement reste la même
pour les deux modèles. Le premier modèle a été publiée en 2011 [160] et le deuxième a été
détaillé et comparé avec le premier modèle dans un autre papier publié en 2014 [161]. Pour
expliquer la méthode permettant d’estimer l’effet de l’auto-échauffement sur les facteurs
d’intensité des contraintes, nous détaillerons ici seulement le cas du deuxième modèle.

Le calcul du champ de contrainte avec prise en compte de l’auto-échauffement est
un problème multiphysique, non linéaire qui est difficile à résoudre. Le comportement du
matériau est supposé élastoplastique parfait. Pour simplifier le problème, on suppose que
la déformation plastique se localise dans la zone de plasticité cyclique et l’on considère
seulement le domaine élastique en dehors de la zone de plasticité cyclique. Du fait de la
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8. Fatigue des matériaux et des structures

plasticité cyclique, on suppose une condition limite de contrainte radiale nulle au niveau
du contour de la zone de plasticité cyclique 6. Cette hypothèse permet de restreindre le
problème élastoplastique et un problème élastique en ne considérant que la zone élastique
et en prenant en compte l’effet de la zone de plasticité cyclique via des conditions limites
en contraintes. Une deuxième hypothèse consiste à découpler partiellement le problème
thermomécanique et de le décomposer en un problème associé à la sollicitation purement
mécanique et un problème associé à la sollicitation purement thermique (figure 8.30). Dans
le premier problème, on considère la fissure soumise à une sollicitation cyclique représentée
par une contrainte de la forme σ(t) = σm + σa sin(2πft). Le champ de contrainte en
pointe de fissure peut alors être représenté par le facteur d’intensité des contraintes KI,cyc.
Le second problème est celui de l’éprouvette fissurée soumise à une source linéique de
chaleur q en pointe de fissure supposée constante ou variant très lentement. Les contraintes
thermiques associées à ce deuxième problème peuvent être caractérisées par un facteur
d’intensité des contraintes KI,temp. En général les effets thermiques engendrent un état
de compression près de la pointe de fissure et créent donc une contribution négative sur
le facteur d’intensité des contraintes KI,temp < 0. Le facteur d’intensité des contraintes
total est alors la somme de ces deux contributions. Cette décomposition est correcte si la
fermeture de fissure est négligeable et si les effets thermiques ne modifient pas de manière
significative la taille de la zone de plasticité cyclique. Cette hypothèse est réaliste si les
corrections thermiques restent faibles devant la sollicitation mécanique principale.

x

y

a

Fissure

z

Source de chaleur
linéique q

= x

y

z

+
x

y

z

q q

s = 0

s(t) s(t)

s(t) s(t)

K (t)I, cyc KI, temp

Figure 8.30 - Décomposition en deux problèmes associés respectivement à la sollicitation méca-
nique et à la sollicitation thermique.

Le premier problème mécanique peut être résolu de manière classique en exprimant

6. Cette hypothèse peut être justifiée par le fait que l’on s’intéresse à des évolutions à l’échelle de
plusieurs centaine voire plusieurs milliers de cycles et que en moyenne la contrainte radiale dans la zone
de plasticité cyclique est nulle.
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8. Fatigue des matériaux et des structures

le facteur d’intensité des contraintes KI,cyc en fonction de la contrainte appliquée σ(t).
Pour résoudre le deuxième problème thermique, une autre décomposition illustrée sur la
figure 8.31 est nécessaire. Dans le problème (a), une contrainte normale suivant l’axe y
notée σ0 est appliquée de manière à avoir une ouverture de fissure nulle (uy = 0). Cette
contrainte est calculée à partir d’un problème thermoélastique sans fissure et avec la source
de chaleur q. Le facteur d’intensité des contraintes du problème (a) noté KI,a est nul et
celui du problème (b) est égal à KI,temp et peut être calculé à partir de la contrainte σ0(x)
avec la fonction de Green :

KI,temp = KI,b =
2√
π

∫ a

0
σ0(x)

√
a√

a2 − x2
dx, (8.20)

avec a la longueur de la fissure.

x
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z

Source de chaleur
linéique q

=
x

y

z

+
x

y

z

q q

s = 0

K (a)=0I
K (b)I

s(x)

q q

-s(x)

Cas (a) Cas (b)
KI,temp

u  = 0y

Figure 8.31 - Décomposition du problème thermique en deux problèmes.

La contrainte σ0(x) est calculée à partir de la résolution du problème (b) à l’aide de la
méthode des éléments finis. Le champ de température est calculé de manière analogue à
la méthode présentée dans la section 8.5.2. Un calcul thermoélastique en contrainte plane
est ensuite réalisé pour déterminer le champ de contrainte dans l’éprouvette. La fissure
est maintenue fermée en imposant un déplacement uy nul sur la lèvre de la fissure ce qui
revient à considérer une éprouvette sans fissure. Les figures 8.32a et 8.32b montrent les
résultats des contraintes normales suivant l’axe y dans les cas de l’acier doux avec une
variation du facteur d’intensité des contraintes de 20 MPa

√
m . On constate que l’on a une

contrainte de compression proche de la pointe de fissure et une contrainte de traction vers
le bord de l’éprouvette. La figure 8.32b donne directement l’évolution de σ0 en fonction de
x. L’équation (8.20) permet de trouver une correction du facteur d’intensité des contraintes
KI,temp de −0,316 MPa

√
m.

La valeur de KI,temp calculée précédemment est superposée au facteur d’intensité des
contraintes dû à la sollicitation cyclique KI,cyc qui varie à chaque cycle entre un minimium
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Figure 8.32 - Résultats de la résolution du cas (b)pour un acier C40 concernant la contrainte
normale suivant l’axe y (f = 100 Hz, ∆K = 20 MPa

√
m, RK = 0, 1) a) champ de

contrainte dans l’éprouvette b) évolution de la contrainte.

KI,cyc,min et un maximum KI,cyc,max. La correction de KI,temp varie au contraire très
lentement par rapport à la durée d’un cycle et peut être considérée constante pendant un
cycle. Les effets thermiques ont donc aucun effet sur la variation du facteur d’intensité
des contraintes ∆KI mais ils ont plutôt un effet sur la valeur du minimum KI,min et du
maximum KI,max :

KI,min = KI,cyc,min +KI,temp (8.21)

KI,max = KI,cyc,max +KI,temp (8.22)

Les effets thermiques modifient donc le facteur de charge RK :

RK =
KI,min

KI,max
=
KI,cyc,min +KI,temp

KI,cyc,max +KI,temp
6= KI,cyc,min

KI,cyc,max
(8.23)

Dans le cas d’une éprouvette fissurée en acier C40 soumise à une variation du facteur
d’intensité des contraintes de ∆KI = 20 MPa

√
m et avec une fréquence de sollicitation

de 100Hz la valeur de KI,temp est de −0,316 MPa
√

m et le facteur de charge corrigé vaut
0,087 pour une valeur initiale de 0,1. Un calcul avec un modèle de fissure semi infinie dans
un milieu infini conduit à une majoration de la correction car dans la même configuration,
on trouve KI,temp = −0,521 MPa

√
m.

8.6 Conclusion et perspectives

L’ensemble des essais et des calculs réalisés permettent de faire ressortir un certain
nombre de points importants et de dégager certaines perspectives :

1. l’estimation des sources de chaleur montre que dans certains cas les variations de
température mesurées sont faibles et rendent difficile l’identification notamment dans
le cas de l’aluminium ;
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8. Fatigue des matériaux et des structures

2. dans le cas de l’acier C40, il a été possible de montrer l’influence du facteur d’intensité
des contraintes sur la source de chaleur. Il serait intéressant de faire des essais à plus
fort facteur de charge pour vérifier l’évolution en ∆K4. Dans le cas des facteurs de
charge plus faibles, il est nécessaire de prendre en compte la fermeture de fissure.
Il serait alors intéressant de faire le lien entre la source de chaleur et le facteur
d’intensité des contraintes ou éventuellement le facteur d’intensité des contraintes
effectif prenant en compte la fermeture de fissure ;

3. les deux modèles développés (fissure semi infinie dans un milieu infini et fissure
dans une éprouvette plate rectangulaire) montrent que la géométrie et les conditions
limites thermiques et mécaniques ont une influence importante sur la valeur de la
correction du facteur d’intensité des contraintes. Le premier modèle permet d’avoir
une estimation de l’ordre de grandeur de cette correction mais pour avoir un résultat
plus précis il est nécessaire d’utiliser le second modèle de la plaque rectangulaire plus
proche de la réalité ;

4. dans le cas des essais sur une machine de fatigue à résonance électromagnétique
fonctionnant à une fréquence de l’ordre de 100Hz sur l’acier C40 et sur l’alliage
d’aluminium 2017, les corrections associées à l’auto-échauffement restent faibles.
Cependant nous avons vu que la source de chaleur et donc cette correction sont
directement proportionnelles à la fréquence de sollicitation. Dans le cas des essais de
fatigue ultrasoniques ou la fréquence est encore multipliée par un facteur 200, cette
correction devrait être bien plus importante et donc sans doute non négligeable.
Pour valider ces conclusions, il serait intéressant d’effectuer des mesures de source
de chaleur pendant un essai de propagation de fissure sur une machine de fatigue
ultrasonique.

5. la proportionnalité de la correction thermique avec la fréquence peut donc également
se traduire par un comportement de la fissure dépendant de la fréquence en plus
d’effets visqueux éventuellement présents.
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Chapitre 9

Vieillissement dynamique

9.1 Introduction et contexte

A l’échelle macroscopique, la déformation plastique est en générale homogène. Cepen-
dant, dans certaines conditions de température et de vitesse de déformation, celle-ci peut
devenir hétérogène. Comme nous l’avons vu dans la première partie de ce mémoire concer-
nant le cisaillement adiabatique, l’adoucissement thermique peut être responsable d’une
instabilité plastique provoquant une localisation de la déformation plastique. Le phéno-
mène de vieillissement des matériaux qui est caractérisé par une diffusion à courte distance
dans le réseau cristallin des atomes en solution vers les dislocations pour les ancrer peut
également être à l’origine d’hétérogénéités de déformation plastique. On distingue deux
types de vieillissement : le vieillissement statique (Static Strain Ageing : SSA) et le vieillis-
sement dynamique (Dynamic Strain Aging : DSA).

Dans le cas du vieillissement statique, la vitesse de migration des solutés est lente et
l’ancrage s’opère quand le matériau n’est pas déformé plastiquement. Ce phénomène peut
donner naissance à l’échelle macroscopique à la propagation d’un ou plusieurs fronts de
déformation plastique le long d’une éprouvette de traction connu sous le nom de bande de
Lüders. Cet effet a été mis en évidence par Piobert en 1842 dans le « Mémorial d’artillerie »
et par Lüders en 1860 [101].

Au contraire, lors du vieillissement dynamique la vitesse de migration des solutés est
suffisamment rapide pour ancrer les dislocations pendant leur mouvement. Dans certaines
conditions de température et de vitesse de déformation, la vitesse de migration des solutés
peut être du même ordre de grandeur que la vitesse des dislocations. Une augmentation
de la vitesse de déformation et donc de la vitesse des dislocations permet de limiter leur
ancrage par les solutés et donc de réduire la contrainte d’écoulement. On parle alors de la
sensibilité négative à la vitesse de déformation comme la responsable de l’instabilité plas-
tique. De manière analogue au phénomène de Lüders, le vieillissement dynamique conduit
dans certaines conditions à une localisation de la déformation plastique à l’échelle ma-
croscopique. Cette localisation peut se manifester par la formation et la propagation de
bandes de déformation de quelques millimètres de large et inclinées d’environ 60° par rap-
port à l’axe de traction. Ce phénomène a été observé dès 1837 par Savart [182] et en 1841
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9. Vieillissement dynamique

par Masson [113] qui relatent un « allongement discontinu » des matériaux. Ces bandes
ont suscitées un regain d’intérêt bien plus tard avec les travaux d’André Le Châtelier 1 en
1909 [88] dans un acier doux et avec les travaux d’Albert Portevin et de François le Châte-
lier 2 en 1923 [154] dans les alliages d’aluminium-cuivre. C’est depuis ces travaux que l’on
appelle ces bandes « bandes de Portevin-Le Châtelier (bandes PLC) ». La manifestation
à l’échelle macroscopique de cette instabilité est très dépendante de la sollicitation appli-
quée. Pendant un essai à vitesse de déformation nominale imposée, la courbe contrainte
déformation nominale présente alors une succession de dents de scies correspondant à une
multitude de charges et décharges (figure 9.1a). Dans le cas d’un essai à taux de contrainte
imposé, l’évolution de la contrainte en fonction de la déformation nominale présente des
marches d’amplitudes et de longueurs croissantes (figure 9.1b).
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Figure 9.1 - Courbes contrainte déformation nominale d’un alliage d’aluminium avec 4% de
cuivre présentant un phénomène PLC a) essai à vitesse de déformation nominale
imposée b) essai à taux de contrainte imposé.

A l’échelle microscopique, le phénomène a été expliqué par Mac Cormick [115] et Van
den Beukel [13] qui ont montré que le glissement des dislocations est discontinu et que
pendant le temps de blocage sur des obstacles (autres dislocations de la forêt, précipités...),
également appelé temps d’attente, les solutés ont le temps de migrer vers les dislocations
et de créer un ancrage supplémentaire nécessitant une augmentation de la contrainte pour
libérer la dislocation. Ce mécanisme schématisé sur la figure 9.2 est actuellement bien
admis dans le communauté scientifique.

Lors d’un essai à vitesse de déformation nominale imposée, l’allure des stries sur la
courbe contrainte déformation nominale et l’aspect spatio-temporel des hétérogénéités de
déformation pendant le phénomène PLC permet de distinguer trois types de bandes :

• le type A correspond à des propagations continues d’un front de déformation plas-

1. André Le Châtelier (1861-1935) est le frère d’Henry Le Châtelier (1850-1936) célèbre pour l’énoncé
de son principe concernant les équilibres chimiques.

2. François Le Châtelier est le fils d’Henry Le Châtelier.
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(1) Mouvement libre des
dislocations

(3) Ancrage des dislocations par
les solutés

(2) Ralentissement ou arrêt sur un
obstacle

(4) Libération des dislocation par
augmentation de la contrainte

(1)

(2)

(3)

(4)

s

e

Figure 9.2 - Illustration des mécanismes microscopiques associés au phénomène PLC

tique le long de l’éprouvette ;

• le type B correspond à la formation de bandes de déformation de proche en proche
le long de l’éprouvette. Ce type de bande est souvent qualifié de propagation discon-
tinue ;

• le type C correspond à des formations de bandes dont la position le long de l’éprou-
vette est chaotique.

Les stries associées à ces différents types de bandes sur la courbe contrainte déformation
nominale sont plus ou moins facilement identifiables. De plus la transition d’un type à un
autre dépend des paramètres du matériau (composition de l’alliage, taille de grain...), des
paramètres de l’essai ( vitesse de déformation nominale, température...) et de la géométrie
de l’éprouvette (épaisseur, longueur de la partie utile...).

De nombreux modèles ont été proposés dans la littérature. Les trois les plus utilisés
sont ceux de Kubin et Estrin [83], de Mac Cormick [116] et plus récemment celui de Hähner
et Rizzi [60, 176] :

• le modèle de Kubin et Estrin est basé sur un modèle antérieur proposé par
Penning en 1972 [145] où la relation entre la contrainte d’écoulement et la vitesse de
déformation s’exprime par une fonction de la vitesse de déformation « en forme de
N » présentant donc un domaine où elle est décroissante ;
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• le modèle de Mac Cormick est basé sur une loi d’écoulement plastique où la
vitesse de déformation dépend entre autre de la contrainte et de la concentration
en soluté au voisinage des dislocations. Cette concentration dépend du temps de
vieillissement défini comme le temps que mettent les solutés pour migrer vers une
dislocation. Une loi d’évolution de type Cottrell Bilby [35] , généralisée par Louat
[98] pour obtenir une saturation de la concentration aux temps long, est en général
utilisée. Le modèle de Mac Cormick revient donc à rajouter le temps de vieillissement
comme une variable macroscopique supplémentaire dans le modèle de comportement.
La cinétique d’évolution du temps de vieillissement qui dépend notamment du temps
d’attente des dislocations sur les obstacles est décrite par une équation de relaxation
de type Boltzmann.

• le modèle de Hähner et Rizzi est très proche du modèle de Mac Cormick. La
vitesse de déformation plastique est donnée par une loi de type Arrhenius où le
vieillissement dynamique engendre une augmentation de l’enthalpie d’activation.
L’évolution de cette enthalpie d’activation est décrite par une équation différen-
tielle représentant la compétition entre le phénomène d’ancrage des dislocations par
migration des solutés et le dés-ancrage associé au mouvement des dislocations.

Une des difficultés de ces modèles est d’identifier leurs paramètres afin de représenter
correctement les domaines d’apparition des bandes PLC et leurs caractéristiques physiques
telle que la vitesse de propagation apparente, leur largeur, la déformation plastique portée
par la bande... De plus ces modèles ne permettent pas de prédire correctement la largeur
et la vitesse de propagation des bandes [44, 71]. Plus récemment, la résolution numérique
du modèle de Mac Cormick par la méthode des éléments finis a montré que la prédiction
de la largeur de bande est également très dépendante du maillage [114]. Pour remédier à ce
genre de problème, Zbib et Aifantis [214] ont proposé en 1988 un modèle introduisant des
gradients de la déformation d’ordres supérieurs dans la loi de comportement afin de prendre
en compte l’effet non local de la plasticité. Cette technique nécessite l’ajout d’un nouveau
paramètre matériau représentant l’intensité de cet effet non local. Ce paramètre est souvent
représenté par une longueur caractéristique du matériau ou par un coefficient de diffusion.
Cette approche peut être utilisée avec les trois modèles présentés précédemment et permet
effectivement de modéliser une largeur de bande non nulle et dépendant directement de
cette longueur caractéristique. Cependant l’origine physique précise de ce terme non local
reste aujourd’hui toujours assez mal connue. Dans ses articles de 1993 et 2002 [59, 61],
Hähner évoque un certain nombre de mécanismes pouvant expliquer cet effet :

• le glissement dévié qui permet aux dislocations de glisser dans un autre plan de
glissement parallèle au plan initial par double glissement ;

• l’écrouissage non local qui est associé à une distribution non uniforme des structures
de dislocations ;

• les incompatibilités de contrainte entre les grains dans les matériaux polycristallins
qui provient de l’hétérogénéité de la déformation plastique ;
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• lors de la déformation plastique dans une bande PLC, un état de contrainte multi-
axial se développe dans l’éprouvette autour de la bande. L’état de sollicitation
s’éloigne alors d’une traction uni-axiale et génère un moment de flexion créant un
effet non local ;

• l’interaction à longue distance des dislocations en mouvement via le champ de
contrainte qu’elles créent.

L’estimation des longueurs caractéristiques associées à ces différents mécanismes montre
que le plus probable est le dernier concernant l’interaction à longue distance des disloca-
tions [59, 61]. Plus récemment Kok [81] montre que lors de simulation de l’effet PLC dans
un polycristal avec un modèle de plasticité cristalline, il est possible de déterminer une
largeur de bande.

Pour permettre d’identifier les paramètres de ces différents modèles, de nombreuses
de techniques expérimentales ont été développées. On peut trouver dans la littérature des
revues de l’ensemble de ces travaux expérimentaux [213]. Les méthodes expérimentales les
plus utilisées sont les mesures optiques qui permettent sans contact d’observer l’organisa-
tion spatio-temporelle des bandes et de quantifier leurs caractéristiques. On peut classifier
ces techniques suivant trois familles différentes :

• La corrélation d’image (Digital Image Correlation : DIC) : cette technique permet
d’obtenir l’évolution des champs de déformation à la surface de l’éprouvette [201, 77].
Les fréquences d’acquisition sont, en général, de l’ordre de la centaine de hertz et
peuvent atteindre 5 kHz [201] avec des résolutions spatiales de quelques dizaines de
microns par pixel et une incertitude sur la déformation de l’ordre de 0,1%. A ces
fréquences d’acquisition, il est possible d’observer la formation de la bande mais
seulement au total une dizaine de bandes par séquences d’acquisition peuvent être
enregistrées pour des raisons de transfert de données entre la caméra et l’ordinateur ;

• La métrologie speckel : deux techniques différentes sont utilisées : la corrélation
d’images speckel [184, 74, 211] et l’interférométrie speckel [217, 74, 211, 73]. La
première est basée sur le fait qu’une surface dépolie éclairée par un laser génère
une figure d’interférence speckel caractérisée par une granularité de l’éclairement
dépendant de la topologie de la surface observée. Dans le cas de la technique de
corrélation d’images speckel, cette figure d’interférence est directement observée par
une caméra et les champs de déplacement et de déformation sont estimés à la surface
de l’éprouvette de manière analogue à la technique de corrélation d’images présentée
précédemment. Dans le cas de la deuxième technique, la surface est éclairée par
deux lasers placés symétriquement dans un même plan. Une figure d’interférence se
forme également et est observée à l’aide d’une caméra CCD. La différence entre les
images avant et après déformation permet de calculer le déplacement par comptage
du nombre de franges. La résolution obtenue avec la première méthode est analogue
à celle de la corrélation d’image classique. Par contre la deuxième technique permet
d’améliorer notablement la précision sur l’estimation des déplacements ;
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• Extensométrie laser : cette méthode est basée sur le suivi de motifs tracés le long
de l’éprouvette. Elle permet uniquement d’estimer le déplacement suivant la direction
de l’éprouvette et donc d’observer l’organisation spatio-temporelle des bandes [219,
23, 80, 22]. La résolution spatiale est légèrement inférieure au millimètre ce qui
reste grand par rapport à la taille des bandes. La résolution sur la déformation
longitudinale calculée à partie des déplacements est de l’ordre de 0,005%.

En parallèle de ces méthodes expérimentales, nous avons développé une technique
d’observation des bandes PLC par thermographie infrarouge. Cette approche est basée
sur le fait que la déformation plastique présente dans les bandes PLC s’accompagne d’une
dissipation du travail plastique sous forme de chaleur. Cette source chaleur engendre en
général des variations de température. La mesure de champ de température à la surface
de l’éprouvette permet d’observer l’organisation spatio-temporelle des bandes et d’estimer
leurs caractéristiques (largeur, angle par rapport à la direction de traction, vitesse appa-
rente de propagation, incrément de déformation plastique, temps de formation, temps entre
deux formations de bandes, distance entre deux bandes consécutives). Au même moment
une étude similaire a été menée par Hervé Louche [100] au laboratoire SYMME à Annecy
avec en plus l’utilisation de la méthode d’identification de champs de sources de chaleur à
la surface de l’éprouvette. Il est vrai que les champs de température sont en général diffi-
ciles à interpréter directement. Cependant dans notre cas nous avons utilisé des fréquences
d’acquisition suffisamment grandes pour négliger les phénomènes de conduction entre deux
images et nous avons interprété des incréments de température entre un nombre restreint
d’images. Cette technique permet d’avoir des résolutions spatiale de l’ordre de 0,3 mm et
des fréquences d’acquisition pouvant aller jusqu’à 500 Hz voir 800 Hz [100]. Une caméra
infrarouge refroidie permettent d’avoir des résolutions thermiques de l’ordre de 20 mK.
Dans le cas d’une transformation adiabatique, l’équation de la chaleur permet d’estimer
l’incrément de déformation plastique équivalente associé avec la relation suivante :

∆εp =
ρC∆T
βσ

, (9.1)

avec dans le cas d’un alliage d’aluminium la masse volumique ρ = 2800 kg·m−3, la capa-
cité calorifique C = 900 J·kg−1·K−1, le facteur de Taylor Quinney β = 0, 9 et la contrainte
d’écoulement équivalente σ. Pour une contrainte d’écoulement de 300 MPa, une variation
de température de 20 mK correspond à une déformation plastique de 0,02%. Cette ré-
solution peut être diminuée en faisant la moyenne sur plusieurs pixels. Par exemple une
moyenne sur 100 pixels permet de diviser par 10 cette résolution et d’obtenir des résolutions
proches de celles des techniques d’extensométrie laser. La technique de thermographie in-
frarouge permet de détecter des variations de déformation plastiques très faibles mais, par
contre, elle permet d’estimer que la déformation équivalente de Von Mises. Un autre avan-
tage de cette technique est qu’elle peut faire une acquisition avec une très bonne résolution
spatiale et temporelle sur la totalité d’un essai de traction qui dans le cas de bandes de
type C peuvent durer plusieurs heures. Il est effectivement intéressant d’avoir l’évolution
des caractéristiques des bandes pour des plages de déformation totale importantes.

Il est intéressant de remarquer que ces méthodes thermiques sont de plus en plus utili-
sées dans la communauté scientifique travaillant sur le phénomène PLC. On compte actuel-
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lement plus d’une dizaine de références sur l’utilisation de la thermographie infrarouge pour
étudier le phénomène Portevin Le Châtelier [100, 166, 167, 2, 7, 1, 38, 89, 69, 48, 37, 9, 183].
Cette technique est en effet assez facile à mettre en place et donne des informations quan-
titatives très intéressantes.

9.2 Bilan de mes activités de recherche

Mes activités de recherche dans le domaine du vieillissement dynamique ont d’une
part consisté à développer la méthode de caractérisation du phénomène PLC par thermo-
graphie infrarouge [166]. Cette méthode m’a également permis avec ma collègue Danièle
Wagner d’étudier plus particulièrement la transition du type A au type B [167]. Dans
le cadre de Masters Recherches des travaux plutôt numériques basés sur l’intégration de
l’équation de diffusion de la chaleur dans les modèles classiques ont été menés mais n’ont
pas encore donnés de résultats satisfaisants. La dernière partie de cette activité concerne
le développement de la technique de thermographie pour étudier le phénomène PLC dans
les aciers à des températures de 200 ℃. Ce travail a fait l’objet d’une collaboration avec
le LMSSMAT de l’École Centrale de Paris.

La liste suivante fait un bilan des collaborations, des stages étudiants et des publica-
tions associées à cette activité de recherche :

• Collaborations associées : Danièle Wagner (LEME, Université Paris Ouest La
défense), Clotilde Berdin (LMSSMAT, École Centrale de Paris), Claude Prioul (LM-
SSMAT, École Centrale de Paris) ;

• Encadrement de stages de Master Recherche ou de DEA : Rony Akiki (2004,
DEA de l’Université Paris 10) , Nicolas Hervé (2012 Master Recherche MAGIS), Bai
Zeming (2013 Master Recherche MAGIS) ;

• Publications associées : deux articles dans Material Science and Engineering A
[166, 167] et une en cours de rédaction sur la l’observation du PLC dans les aciers
en température.

Les deux sections suivantes montrent brièvement certains résultats marquants des tra-
vaux que j’ai menés. La première section présente les résultats que l’on peut obtenir par
thermographie infrarouge plus particulièrement dans le cas des bandes de type B. La
deuxième traite plus particulièrement de l’interprétation des résultats et de la compréhen-
sion des phénomènes physiques notamment sur la transition type A type B.

9.3 Observation des bandes PLC de type B par thermogra-
phie

La thermographie infrarouge est une technique très performante pour observer le phé-
nomène PLC. Par contre l’interprétation du signal thermique est souvent plus difficile à
réaliser. Par exemple la figue 9.3 montre une succession d’images thermiques obtenues lors
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de la propagation d’une bande de type B dans un alliage d’aluminium avec 4% de cuivre.
Le temps d’ouverture et la fréquence d’acquisition sont respectivement de 1500µs et 60 Hz.
La résolution spatiale du système thermographique est de 0,4 mm par pixel. L’essai pré-
senté sur la figure 9.3 est réalisé avec une vitesse de déformation nominale imposée de
7,7 × 10−3 s−1 et les images sont prises en milieu d’essai pour une déformation nominale
d’environ 10%. Les champs de température représentés sur les thermographies (1) à (6)
mettent en évidence une hétérogénéité de la température le long de l’éprouvette liée aux
effets de bord au niveau des mors de la machine de traction. Seules les images (2) et (6)
présentent une augmentation locale de la température associée à la formation de deux
bandes de type B consécutives. La formation des deux bandes se produit donc respecti-
vement entre les images (1) et (2) et entre les images (5) et (6). Les thermographies (2),
(3), (4) et (5) ne mettent pas en évidence d’augmentation de température associée à une
éventuelle source de chaleur. Au contraire, on peut constater qu’au niveau des zones de
formation des bandes, nous avons une légère diminution de la température et un élargis-
sement de la zone chaude expliqués par un phénomène de diffusion de la chaleur. Le fait
d’observer plusieurs images où la température de l’éprouvette n’augmente pas montre qu’il
n’y a pas d’activité plastique décelable entre les deux formations de bandes. Ceci justifie
le caractère discontinu des bandes de type B.

(1) (2) (3) (4) (5) (6)

ε = 0, 09962 ε = 0, 09987 ε = 0, 10013

ε = 0, 09974 ε = 0, 10000 ε = 0, 10026

Température
27,0 ℃
26,7 ℃
26,5 ℃
26,2 ℃
25,9 ℃
25,6 ℃
25,4 ℃
25,1 ℃
24,8 ℃

Figure 9.3 - Visualisation par thermographie de la formation de deux bandes de type B consécu-
tives (vitesse de déformation : 7,7 × 10−3 s−1, alliage aluminium avec 4% de cuivre).

La diffusion de la chaleur est une source de difficulté dans l’interprétation des images
thermiques. Comme nous l’avons remarqué précédemment, elle a pour effet d’augmenter la
largeur des bandes et de mesurer une augmentation de température au centre de la bande
plus faible que la réalité. Par exemple comme l’illustre la figure 9.4 la bande se forme entre
deux ouvertures de caméra et l’augmentation de la température mesurée lors de l’ouverture
de la caméra est donc dépendante des effets de diffusion de la chaleur se produisant entre le
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moment de formation de la bande et le moment de l’ouverture de la caméra. Une technique
pour s’affranchir de ce problème a été proposée par Louche et al. [100] en effectuant une
estimation des sources de chaleur associées aux champs de température mesurés. Nous
avons plutôt choisi pour des raisons de simplicité d’augmenter au maximum la fréquence
d’acquisition de la caméra (jusqu’à 500 Hz) et d’estimer les effets de la conduction comme
source d’erreur sur l’estimation de la largeur de bande et de l’incrément de température
réel lors de la formation de la bande. Ces aspects sont détaillés dans le premier papier que
nous avons publié [166].

Ouverture
de la camera

Temps

1,5ms

16,7ms

Formation
de la bande

Temps de
diffusion

Figure 9.4 - Influence de la diffusion sur les champs de température.

L’identification des paramètres des bandes PLC à partir des champs de température est
illustrée sur les figures 9.5 et 9.6 dans le cas des bandes de type B. La figure 9.5 représente
les évolutions de la température au centre des deux bandes de type B consécutives. Ces
deux courbes permettent de définir et déterminer le temps de formation de bande tf
et le temps entre deux formations de bandes tmb. Nous pouvons remarquez que grâce à
une fréquence d’acquisition de 320 Hz, la formation d’une bande correspond à environ trois
thermographies. Cette courbe permet également de déterminer l’incrément de température
associé à la formation d’une bande.

La figure 9.6 montre les champs de variation de température lors de la formation des
deux bandes. Les incréments de température sont calculés entre les points A et B pour la
première bande et A'et B' pour la deuxième bande sur la figure 9.5. Ces champs permettent
d’estimer la largeur de bande ainsi que la distance entre deux bandes.

9.4 Transition Type A-Type B

La transition d’un régime type A caractérisé par une propagation continue d’un front
de déformation plastique à un régime de type B où des bandes de déformation plastique
se forment de proche en proche a été étudiée grâce à la technique de thermographie dans
notre article publié en 2008 [167]. Comme nous l’avons vu dans la section précédent, une
propagation des bandes de type B se caractérise très bien d’un point de vue expérimental.
On parle de propagation discontinue dès que l’on peut observer des thermographies pré-
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Figure 9.5 - Evolution de la température au centre de deux bandes PLC de type B consécutives
(vitesse de déformation nominale : 1,2 × 10−2 s−1
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Figure 9.6 - Détermination de la position, de la largeur et de la distance entre bandes PLC
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sentant un incrément de température quasi nul entre deux formations de bandes comme
illustré sur la figure 9.3. Par contre prouver que la propagation est bien continue à partir
de résultats expérimentaux obtenus à partir d’une caméra possédant une fréquence d’ac-
quisition finie est beaucoup plus délicat voir impossible. Il est donc légitime de se poser
la question si finalement la transition type A - type B n’est pas uniquement due à la
résolution temporelle du système de mesure.

Dans le cadre des résultats présentés dans notre article [167], pour un essai avec une
vitesse de déformation nominale de 1,19 × 10−2 s−1et une fréquence d’acquisition de la
caméra de 320 Hz, la transition de type A à type B est observée pour une déformation
nominale comprise entre 5% et 6%. Le figure 9.7a, issue de [167], donne l’évolution de la
durée entre deux formations de bandes pour différentes vitesses de déformation nominale.
L’essai qui nous intéresse ici est représenté en rouge. En règle générale, le temps entre
deux formations de bandes augmente avec la déformation nominale de l’éprouvette et
évolue linéairement dans un diagramme en échelle logarithmique. Pour une bande de type
B avec une déformation nominale de 6% à 7% l’ordre de grandeur de la durée entre deux
formations de bandes est de 0,03 s. Cette valeur reste bien dix fois supérieure au temps
entre deux thermographies prises par la caméra dans le cas de cet essai avec une fréquence
d’acquisition de 320 Hz. Il semble donc que la résolution temporelle de la caméra ne soit
pas l’origine d’un aspect continu de la propagation des bandes de type A.
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Figure 9.7 - Caractéristiques des bandes PLC a) temps entre deux formations de bandes b) temps
de formation de bande.

Pour expliquer la transition type A type B, nous allons maintenant nous intéresser plus
particulièrement à la durée de formation des bandes PLC. Cette grandeur est plus difficile
à mesurer car son ordre de grandeur est souvent proche de la résolution temporelle du
système de mesure. Néanmoins, la figure 9.7b issue également de [167] montre l’évolution
dans un diagramme logarithmique de cette durée de formation en fonction de la défor-
mation nominale pour une vitesse de déformation de 1,19 × 10−2 s−1. Celle-ci augmente
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quand la déformation nominale diminue et que l’on se rapproche du domaine du type A.
D’autre part nous avons montré que la durée entre deux formations de bandes au contraire
a tendance à diminuer quand la déformation nominale diminue. Une extrapolation linéaire
en échelle logarithmique de ces deux évolutions, représentée sur la figure 9.8, permet de
mettre en évidence une déformation nominale de ε = 4, 6% en dessous de laquelle le temps
de formation est plus long que le temps entre deux formations de bandes. Dans ces condi-
tions la propagation des bandes PLC apparaît comme une propagation continue d’un front
de déformation plastique 9.9. Cette estimation de la déformation nominale de transition
est très proche de celle observée expérimentalement. Ceci montre que la transition type A
type B est uniquement due aux caractéristiques même des bandes.
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Figure 9.8 - Transition type A type B - évolution des temps entre deux formations de bandes et
du temps de formation de bande.
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Figure 9.9 - Illustration de l’explication de la transition type A type B.
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9.5 Conclusions et perspectives

Le technique de thermographie est une technique prometteuse pour observer et mieux
comprendre le phénomène PLC. Plusieurs perspectives peuvent êtres envisagées suite à ce
travail :

• développement de la technique de thermographie pour observer le phéno-
mène PLC : notamment pour étudier certains aciers présentant le phénomène PLC
à des températures de plusieurs centaines de degrés. Une collaboration a été mise en
place avec le LMSSMAT de l’École Centrale de Paris pour développer la technique
dans un acier Carbone manganèse où le phénomène PLC apparaît à 200 ℃ et estimer
la déformation plastique en vue de l’identification des paramètres d’un modèle de
Mac Cormick ;

• identification de paramètres de modèles : l’identification des paramètres d’un
modèle à partir des données thermographiques n’a pas encore été réalisée propre-
ment. Il serait intéressant de travailler sur ce point pour proposer une méthode
d’identification. Il est même possible de mesurer lors de la formation d’une bande la
déformation plastique dans la bande et en dehors de la bande ce qui permettrait de
construire rapidement la fonction décrivant l’évolution de la contrainte en fonction
de la vitesse de déformation « en forme de N » introduite dans le modèle de Kubin
et Estrin. Cet aspect mériterait d’être approfondi ;

• origine du couplage spatial : l’observation des phénomènes de diffusion de la
chaleur lors de la formation d’une bande montre que ce phénomène génère un effet
non local. Compte tenu des temps caractéristiques du phénomène PLC la longueur
caractéristique de la diffusion est proche de la largeur des bandes PLC. La diffusion
de la chaleur semble donc un bon candidat pour expliquer les effets non locaux dans
les bandes PLC. Dès simulations numériques de modèles 1D ont été réalisées dans le
cadre de stages de Master Recherche mais n’ont pas encore permis de conclure sur
ce sujet.
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Ce mémoire d’Habilitation à Diriger de Recherches retrace l’ensemble de mes activités
d’enseignement et de recherche depuis le début de ma thèse en 2000.

Ma thématique de recherche est basée sur les travaux que j’ai menés pendant ma thèse
concernant le développement des techniques de pyrométrie pour l’analyse du comporte-
ment thermomécanique des matériaux. A la suite de ma thèse trois axes de recherche ont
émergé :

1. l’étude du comportement des matériaux métalliques à grande vitesse de déforma-
tion et plus particulièrement sur les phénomènes de localisation de la déformation
plastique comme le cisaillement adiabatique ;

2. l’étude par des approches thermomécaniques de la fatigue à très grand nombre de
cycles ;

3. l’étude via les effets thermomécaniques des phénomènes de localisation de la défor-
mation plastique dans les matériaux présentant du vieillissement dynamique.

Dans l’ensemble de ces axes de recherches, le fil conducteur a été l’utilisation d’ap-
proches thermomécaniques à la fois théoriques et expérimentales. Tous ces axes de re-
cherche ont donc nécessité le développement de techniques expérimentales et théoriques
comme la pyrométrie, l’identification des sources de chaleur et des approches thermody-
namiques pour modéliser le comportement thermomécanique des matériaux. L’ensemble
de ces techniques a été précisé dans la première partie du mémoire de recherche.

L’utilisation de ces techniques pour étudier les différents axes présentés précédemment
a permis d’aboutir à un certain nombre de résultats et conclusions importantes :

1. Concernant le premier axe sur le comportement dynamique des matériaux : les me-
sures expérimentales de l’évolution de la température lors du phénomène de ci-
saillement adiabatique semblent montrer que la température dans les bandes de
cisaillement adiabatique complètement formées ne tend pas vers la température de
fusion. Des approches thermomécaniques du comportement plastique adoucissant
des matériaux ont montré que des sources de couplage thermoplastique doivent être
considérées et engendrent dans les bandes de cisaillement une température bien in-
férieure à la température de fusion. Des études d’applications dans le domaine des
procédés grande vitesse (usinage et poinçonnage grande vitesse) ont montré que le
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cisaillement adiabatique est un phénomène important et qu’il est nécessaire de bien
le comprendre et le modéliser pour maîtriser ces procédés ;

2. Concernant le deuxième axe sur la fatigue à très grand nombre de cycles des maté-
riaux et des structures : dans la phase d’amorçage des fissures de fatigue, le premier
résultat important de mes travaux a été de montrer que malgré une diminution de
l’amplitude de contrainte (amplitude de contrainte inférieure à 10% de la limite de
fatigue), on observe toujours un échauffement associé à une source de chaleur dis-
sipative. Le deuxième résultat important a été de montrer qu’il est difficile de faire
un lien clair entre dissipation et endommagement par fatigue et qu’il semble plus
judicieux d’utiliser l’évolution de l’énergie interne du matériau pour caractériser son
état de fatigue ou, à une échelle plus petite, l’évolution des structures de dislocations
responsables des signes de plasticité à l’échelle macroscopique. Concernant la phase
de propagation de la fissure deux résultats importants ressortent de mes travaux.
Le premier est d’avoir montré que la thermographie infrarouge est une technique
qui permet de suivre l’évolution d’une fissure interne lors d’un essai de fatigue ul-
trasonique et donc de justifier le fait que la durée de propagation de ce type de
fissure en fatigue à très grand nombre de cycles constitue une faible partie de la
durée de vie. Le deuxième résultat important concerne les effets de la source de
chaleur sur la sollicitation et donc sur la propagation de la fissure. Les résultats de
mes travaux montrent que pour des fréquences de sollicitation élevées de quelques
dizaines de kilohertz, classiques dans le domaine de la fatigue à très grand nombre
de cycle, les effets thermiques ont tendance à réduire le ratio contrainte minimale
sur contrainte maximale, diminuer la contrainte maximale appliquée et ralentir la
vitesse de propagation de la fissure ;

3. Concernant le troisième axe sur le vieillissement dynamique : mes travaux ont mon-
trés que dans ce domaine la thermographie infrarouge est également un outil extrême-
ment performant pour étudier de manière qualitative et quantitative l’organisation
spatio-temporelle des phénomène de localisation de la déformation plastique comme
les bandes de Portevin Le Châtelier. Cette technique permet notamment d’estimer
les déformations plastiques dans les bandes et d’étudier leur évolution pendant la
totalité d’un essai qui dans le cas de bandes de type C peut durer plusieurs heures.
Ces donnée sont très précieuses en vue d’identifier les paramètres des modèle de
comportement. Cette technique a également permis de comprendre que la transition
du type A au type B ne peut pas être associée à un changement brutal des phéno-
mènes physiques mis en jeux mais plutôt à une transition où le temps de formation
d’une bande est du même ordre de grandeur que le temps entre deux formations de
bandes.

Les perspectives de l’ensemble de mes travaux sont multiples et elles ont déjà été
détaillées à plusieurs reprises le long de ce mémoire. Je me contenterai donc maintenant
de donner mes principales perspectives de travail pour les années à venir :
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1. sur l’axe concernant le comportement dynamique des matériaux : il me
semble important de continuer à développer les techniques expérimentales. Un point
important serait la réalisation d’un pyromètre visible dédié aux températures de
l’ordre de 1000 ℃ qui permettrait de faire des mesures en plusieurs dizaines de point
de mesure d’une taille d’environ 10µm par 10µm résolue dans le temps avec une
fréquence de l’ordre du mégahertz. Compte tenu du développement de le technologie
des barrettes de photomultiplicateurs, ce genre de développement semble tout à fait
réalisable. La difficulté essentielle résidant plutôt dans la réalisation du système op-
tique car ces capteurs sont en général assez gros (de l’ordre du millimètre) et nécessite
donc un grandissement important du système optique. Ce dispositif permettrait de
clarifier les évolutions de température dans les bandes de cisaillement adiabatique
complètement formées et de valider les différents mécanismes physiques et modèles
de la littérature. Par ailleurs, je travaille actuellement avec Laurent Berthe du groupe
laser du laboratoire PIMM et Olivier Zanellato et Olivier Castelnau pour développer
une thématique de recherche sur la caractérisation du comportement dynamique des
matériaux sollicités par choc laser (vitesse de déformation entre 105 s−1 et 1010 s−1).
Nous avons proposé cette année un projet ANR en collaboration avec le LULI 3 de
l’École Polytechnique pour mettre au point des essais de pulses laser couplés à des
mesures de diffraction de rayon X résolues en temps ;

2. Sur l’axe concernant la fatigue à très grand nombre de cycles :

• Pour la partie amorçage, les travaux que j’ai menés notamment dans le cadre
du projet ANR DISFAT ont ouvert un grand nombre de nouvelles questions.
La plus fondamentale et importante concerne la compréhension du lien entre
l’auto-échauffement des matériaux, sources de chaleur dissipatives, évolution
des structures de dislocations et durée de vie en fatigue. Les approches macro-
scopique développées actuellement ne semblent plus suffisantes. Je pense qu’il
est maintenant nécessaire d’avoir une compréhension de l’auto-échauffement
en fatigue à l’échelle des dislocations et des structures de dislocations voir à
l’échelle de la structure cristalline. Il s’agit ici d’un domaine très vaste pour
lequel finalement peu de travaux dans la littérature sont disponibles. Pour ré-
pondre à ce genre de problématique, on peut envisager des essais de fatigue à
faible amplitude de contrainte avec des machines de fatigue ultrasoniques sur
des mono-cristaux où l’on peut en fonction de l’orientation favoriser certains mé-
canismes comme le glissement dévié et interpréter plus facilement les résultats
à l’échelle des dislocations. Lors de ce type d’essai, les mesures de dissipation
intrinsèque permettraient de faire un bilan énergétique lors du mouvement des
dislocations. Une deuxième partie du travail de recherche pourrait consister
à prendre ensuite en compte les interactions entre dislocations dans ce bilan
énergétique. Cette approche nécessite de modéliser un nombre de dislocations
important pour avoir un comportement réaliste. Il me semble alors nécessaire
d’utiliser des codes de dynamique discrète des dislocations ou à une échelle un

3. LULI : Laboratoire d’Utilisation des Laser Intenses
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peu plus élevée des codes de plasticité cristalline afin d’estimer des énergies
dissipées et de les comparer à l’expérience.

• Pour la partie propagation de fissure, l’analyse que nous avons proposé pour
estimer la contribution des effets de l’auto-échauffement sur la sollicitation de la
fissure est basée sur deux hypothèses importantes : la première suppose que la
correction due à l’auto-échauffement reste faible devant la sollicitation initiale et
la deuxième néglige les effets de fermeture de fissure. Ces hypothèses ont permis
de simplifier le problème afin de pouvoir le résoudre, mais elles sont rarement
vérifiées dans la réalité. Il me parait maintenant intéressant d’étendre notre
étude à une analyse non linéaire qui peut par exemple être mise en œuvre à
l’aide d’outils numériques intégrant le couplage thermo-mécanique. Pour l’étude
de la fermeture de fissure sur les effets thermiques, il me semble nécessaire
d’avoir dans un premier temps une analyse expérimentale.

3. Sur l’axe du vieillissement dynamique : je finalise actuellement des travaux
sur le développement de la technique de thermographie aux températures de l’ordre
de quelques centaines de degrés pour observer les bandes PLC dans des matériaux
comme les aciers. Les résultats semblent très prometteurs. La deuxième perspec-
tive concerne plutôt la compréhension des phénomènes non locaux qui pilotent par
exemple la largeur de bande qui suscitent aujourd’hui beaucoup d’interrogations.
Le couplage spatial peut il être dû à la diffusion de la chaleur ? Pour répondre à
cette question, l’outil numérique parait indispensable et il sera nécessaire de passer
au préalable par une identification propre des paramètres des modèles de comporte-
ment à partir des résultats d’essais.
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