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Notations générales

D’une maniére générale, les lettres capitales désignent les grandeurs macroscopiques et les
lettres minuscules les grandeurs microscopiques.
La dérivée par rapport au temps d’une variable X est notée X. Les notations ":" pour les produits
doublement contractés et "." pour les produits simplement contractés de tenseurs seront utilisées
(voir dans la suite pour leur écriture).
Si les indices sont écrits explicitement, alors la notation d’Einstein s’applique (la sommation se
fait sur les indices répétés 2 fois). Par exemple :

Ay = Z A

Tenseurs

Les tenseurs d’ordre 4 ( A;jx;) et d’ordre 2 ( B;;) en notation indicielle n’ont, sauf exceptions,
aucune des symétries usuelles. Les différentes opérations faites sur des tenseurs sont définies
comme :

Produit doublement contracté :

— De deux tenseurs d’ordre 4 B : C' = B;;jClkmn = Aijmn

— D’un tenseur d’ordre 4 et un d’ordre 2 A: B = A Bk

— De deux tenseurs d’ordre 2 B : B = B;; Bj;

Produit simplement contracté :
— D’un tenseur d’ordre 4 et un d’ordre 2 A.B = A;j1 B,
— De deux tenseurs d’ordre 2 B.B = B;; Bj,

Produit tensoriel

— De deux vecteurs n @ m = n;m;

— De deux tenseurs d’ordre 2 A ® B = A;; By
Norme d’un tenseur d’ordre 2 :

= IBl = /Bi;Bi
Symbole de Kronecker §

—0;j=0sii#jetd;=1sii=j
Identité d’ordre 4 notée I

— Lijr = 0udji
Inverse d'un tenseur A noté A1

~ ATl A=A4A"1=1

Principaux tenseurs utilisés

Ordre 4 :

— Module tangent d’un grain [



Notations générales

Module tangent du polycristal L
Tenseur d’élasticité C'
Tenseur de concentration de la déformation A

Ordre 2

Contrainte de Cauchy d’un grain o

Contrainte nominale d’un grain n

Contrainte de Cauchy du polycristal 3
Contrainte nominale du polycristal NV
Déformation logarithmique d’un grain e;,,
Déformation logarithmique du polycristal Ej,,
Déformation de Cauchy d’un grain ecg,,
Déformation de Cauchy du polycristal Fogy
Déformation de Green-Lagrange d’un grain egp,
Déformation de Green-Lagrange du polycristal Fgy,
Gradient de la vitesse d’un grain g

Gradient de la vitesse macroscopique G

Notations mathématiques

— — 1
X signifie la moyenne volumique de X sur tout le volume considéré X = v / Xdv
\%4

X ; signifie la dérivée de X par rapport a la variable x;

d (z — 2’) représente la distribution de Dirac

sym (X) désigne la partie symétrique du tenseur X
antisym (X) désigne la partie antisymétrique du tenseur X
abs (X') désigne la valeur absolue de X

Notations cristallines (associées aux systémes de glissement)

79 désigne la cission résolue sur le systéme de glissement g

7¢ désigne la cission critique sur le systéme de glissement g

p9 est la densité de dislocations sur le systéme de glissement g

RY et 59 sont les parties symétrique et antisymétrique du tenseur de Schmid sur le systéme
de glissement ¢

H9" est la matrice d’écrouissage

p1,0,¢02 désignent le triplet d’angles d’Euler permettant de définir la position du repére
cristallographique d’un grain par rapport au repére global.

01,9 ¢ désignent le triplet d’angles d’Euler permettant de définir orientation du repére
morphologique d’un grain par rapport au repére global.

a, b et ¢ sont les valeurs des trois demi-axes de 'ellipsoide définissant la forme d’un grain.



Introduction générale

D’une maniére générale, les matériaux peuvent étre classé selon deux grandes catégories : les
matériaux fonctionnels et les matériaux de structure. Les matériaux fonctionnels sont choisis de
maniére a réaliser une fonction physique particuliére (optique, électromécanique,..) d’une piéce
ou d’un ensemble (étanchéité, résistance a la chaleur,...). Les matériaux de structure sont, quant a
eux, choisis en fonction de leurs caractéristiques mécaniques. Auparavant, la recherche ne tendait
qu’a donner aux matériaux de structure qu'une résistance de plus en plus importante. Pour cela,
la composition chimique ou le procédé de fabrication été modifiés pour améliorer sans cesse la
résistance (présence d’une seconde phase dure, raffinement des grains, etc...). Cette amélioration
de la résistance se faisait souvent au détriment de la déformabilité du matériau. De nos jours,
les considérations écologiques poussent a alléger au maximum les structures. Dans cette optique,
la recherche se penche sur le développement de matériaux & ductilité améliorée pour lesquels la
résistance et, en méme temps, les capacités de déformation sont grandes.

Les matériaux structurels représentent donc de grands enjeux économiques. Ils sont directe-
ment liés & I’existence de dizaines de milliers d’emplois en France, dans le domaine de ’extraction
de la matiére premiére jusqu’a celui de ’élaboration du produit fini. L’acier, qui est le matériau
métallique le plus utilisé, représente une part importante de ces enjeux. Il est couramment utilisé
dans de nombreuses applications de la vie quotidienne & commencer par ’automobile sans ou-
blier ’électroménager, les boites boissons, etc... Il est toujours nécessaire de le mettre en forme.
Pour cela, sa capacité a subir une déformation irréversible (ou plastique) qui le fait passer, par
exemple, du stade d’une feuille d’acier & celui d’une piéce aux formes complexes est utilisée. D’un
point de vue industriel, cette propriété appelée ductilité est trés utilisée et étudiée. En effet, il est
intéressant de connaitre les possibilités de déformabilité lors de la mise en forme des matériaux.
Cependant, il a été montré qu’il n’était pas possible de déformer & I'infini un matériau. Il existe
des limites de formabilité qui sont trés dépendantes des opérations de mise en forme ainsi que du
matériau utilisé. Expérimentalement, il est observé qu’il existe différents mécanismes qui peuvent
étre a lorigine de cette perte de ductilité avec des conséquences plus ou moins graves pour la
piéce. Ceux rencontrés le plus couramment sont :

— Le flambement et le plissement. Ils peuvent, dans certains cas, étre caractérisés par la
présence de "plis" non désirés au sein de la structure. Ils conduisent, par exemple, a une
piéce qui ne posséde plus les caractéristiques géométriques voulues ou a la présence de
zones disgracieuses sur des carrosseries de voiture.

— La localisation de la déformation. Dans ce cas, il est observé que la déformation a ten-
dance & se concentrer préférentiellement dans certaines zones du matériau dans lesquelles
elle est trés intense. Ce mécanisme accélére la ruine de la structure qui va se produire
préférentiellement dans les zones de localisation.

— La striction. Elle se caractérise, dans le cas d’un essai de traction, par une réduction de
section plus grande dans la zone de striction que dans le reste de I’éprouvette.

— L’endommagement qui, dii & la formation et au développement de cavités, est caractérisé
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a) Plissement b)Striction dans une éprouvette de titane tirée
de [Vac03|

F1Gc. 1 — Flambement et striction

par laltération progressive des caractéristiques mécaniques au cours de la déformation.
— La rupture. Elle est caractérisée par une fissure qui s’est propagée de part en part de
I’éprouvette.

La compréhension de 'origine physique de ces mécanismes a ainsi été largement étudiée : Est-ce
qu’ils sont dus au matériau? A la géométrie de la piéce étudiée ? Au moyen de mise en forme ?
A la combinaison de plusieurs de ces facteurs en méme temps ? Afin de mieux les appréhender,
les figures (1), (2) et (3) présentent des cas concrets dans lesquels ces différents phénomeénes ont
été observés.

La figure (1a) présente le flambement plastique lors de la mise en forme d’un godet. Ce
mécanisme a une origine principalement liée a la structure de la piéce au sens du mécanicien, en
effet il n’apparait que pour certaines géométries. Dans le cas plus simple d’une poutre sollicitée
en compression, ce flambement apparait, pour une géométrie donnée, lorsque 'effort appliqué
sur la poutre atteint une valeur critique dépendant de la section et du matériau. La figure (1b)
présente ce qui est communément appelé striction pour une éprouvette de traction en titane.
Concrétement, une zone dans laquelle la réduction de section est plus importante que dans le
reste de I’éprouvette apparait. Il a été montré que ce mécanisme est lié conjointement au matériau
et a sa géométrie : il apparait lorsque le durcissement provoqué par la déformation devient trop
faible par rapport & ’adoucissement géométrique. Il peut donc étre présent dans les matériaux
se consolidant peu (aciers doux,...).

La figure (2a) présente ce qui est appelé macrobande de cisaillement lors d’un essai de traction
uniaxiale. La déformation a tendance & se localiser dans une zone bien définie de ’éprouvette,
cette zone étant orientée d’un angle de 54° par rapport a la direction de traction. Il a été montré
que ce phénoméne pouvait étre entiérement imputé au matériau. La figure (2b) montre que ces
mécanismes peuvent étre couplés : en effet, sur cette éprouvette il y a présence de la striction
ainsi que de deux bandes de cisaillement macroscopiques dont une est majoritaire. Ces bandes
ont conduit & la ruine de la structure puisqu’une fissure s’est propagée le long de ces bandes &
travers toute ’éprouvette.
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 Fisstres

Striction

a) Localisation de la déformation tirée de b) Couplage entre certains
[Let00] mécanismes

F1G. 2 — Striction et couplage des mécanismes

La figure (3) présente les effets de 'endommagement sur une éprouvette dus a la présence
de cavités au sein du matériau avant la mise en forme. Ces cavités évoluent en taille, forme et
fraction volumique tout au long de la mise en forme. La figure (3a) présente une cavité dans un
acier bainitique. Si la proportion ou la taille de ces cavités se rapproche d’une valeur critique
alors la ruine de la structure peut étre atteinte comme illustré sur la figure (3b) dans le cas d’un
acier austénito-ferritique.

D’une maniére générale les mécanismes de perte de ductilité peuvent étre classé en deux
grandes catégories :

— Les mécanismes associés a la plasticité : c’est le cas de la striction, du flambement et de la

localisation de la déformation,

— Les mécanismes principalement liés & I’endommagement, c’est le cas des cavités et de la

rupture
11 est extrémement difficile voire quasi-impossible de créer une approche unifiée pour modéliser
I’ensemble de ces mécanismes. Dans le cadre de la collaboration entre Arcelor et le laboratoire
LPMM (Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux), il a été décidé de restreindre
la présente étude & la localisation de la déformation par bandes de cisaillement car c’est une
préoccupation majeure d’Arcelor. Par exemple, pour fabriquer une portiére de voiture il est
nécessaire de réaliser des outillages extrémement cotiteux. Il faut avoir un outil numérique de
prédiction pour aider & la conception. Cet outil devra étre construit de fagon a4 donner 'influence
des paramétres structuraux sur la limite de ductilité (taille de grain, limite élastique,...). Elle
sera, dans ce mémoire, définie comme la localisation de la déformation en bandes de cisaillement.
Si il est possible de prédire le comportement du matériau lors de la mise en forme avant méme
d’avoir réalisé l'outillage, alors il sera envisageable d’optimiser la forme de I'outillage de maniére
a correspondre au mieux au cahier des charges. De grandes économies seront ainsi réalisées. A
I'inverse, si un outillage est déja disponible, il sera possible de choisir un matériau, d’aprés ses
caractéristiques mécaniques, qui permette d’étre mis en forme tout en répondant aux contraintes
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b) Rupture d’une éprouvette
austénito-ferritique [Mci00]

Fia. 3 — Cavités et rupture

industrielles.

Au cours des différentes études liées aux problémes de mise en forme des matériaux, il a
été observé que, pour un méme matériau, les déformations qu’il est possible d’obtenir avant la
rupture sont trés dépendantes du trajet de chargement. En effet, il a été montré que, pour du
cisaillement, de trés grandes déformations pouvaient étre obtenues alors que ce n’est pas le cas
pour la traction. Keeler [Kee65] a eu 'idée de placer sur un méme diagramme les déformations
principales correspondant & divers trajets de chargement. Il a remarqué qu’il était possible de
tracer ainsi une courbe, appelée courbe limite de formage (ou CLF), qui est la limite entre la
rupture du matériau et sa mise en forme réussie. De nos jours, ce n’est plus la rupture qui est le
facteur limitant de la mise en forme mais la localisation de la déformation. C’est pour cela que les
courbes limite de formage définissent maintenant la limite entre la localisation de la déformation
et la piéce réussie. Pour connaitre les limites de formage des études ont montré que des courbes
limite de formage en trajet direct n’étaient pas suffisantes. En effet, si le matériau a subi une
prédéformation la courbe limite de formage change de forme et de position. Par exemple les
résultats obtenus par Haddad [Had97] sur un acier doux sont montrés sur la figure (4). La trés
grande sensibilité de la prédéformation vis & vis de la courbe limite de formage est nettement
visible.

1l est donc intéressant de se demander comment appréhender et modéliser les mécanismes de
mise en forme. Dans cette optique il va falloir réaliser un outil numérique qui ait :

— Des capacités de prédiction, c’est & dire qui soit capable d’estimer avant de construire
I'outillage, si celui-ci sera apte & mettre en forme la piéce tout en répondant au cahier des
charges.

— Des capacités d’aide a la conception de matériaux a ductilité améliorée grace a la connais-
sance de I'influence des paramétres physiques sur la limite ductilité. En effet, par exemple,
si effet de la taille de grain sur la ductilité est connu, il sera possible de modifier le process
d’obtention du matériau de maniére & obtenir une meilleure ductilité.

Il va donc falloir choisir un modéle permettant de prendre en compte ce qui se passe au sein du
matériau lors de la déformation. Ensuite il faudra intégrer une loi ou un critére qui permette de
détecter la perte de ductilité. Pour modéliser les différents phénoménes de perte de ductilité il
existe de trés nombreux travaux de recherche qui ont généralement pour but de modéliser un des
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phénomeénes déja présentés :

— La théorie de Marciniak et Kuckzynski ou théorie M-K a pour but de modéliser la locali-
sation de la déformation. Elle est & I’heure actuelle une des plus utilisées, elle est appliquée
notamment au tracé de courbes limite de formage [Roc89|, [Bar89], [Bau84], [CYD96],
[CYDOI7], [Ram00]. Cette théorie est basé sur la présence d’une sous-épaisseur définissant
un défaut géométrique dans le matériau. En plus, il est supposé que le matériau est soumis
& un état de contraintes planes. Le défaut va évoluer en taille et en orientation au cours
de la déformation et lorsqu’il a atteint une taille critique la localisation de la déformation
sera supposée atteinte.

— Pour modéliser la striction le critére de Considére est généralement utilisé [Con85]. Ce
critére a été introduit dans le cas de la traction uniaxiale et suppose que la striction débute
lorsque Deffort appliqué a 1’éprouvette de traction passe par un maximum. Ce critére a
pour principal défaut d’étre unidimensionnel.

— La localisation de la déformation peut étre aussi modélisée en la considérant comme une
bifurcation : cette bifurcation provient d’une singularité [PetO0] au niveau de la loi de
comportement. Pour décrire cela, ’existence d’une bande de part et d’autre de laquelle
certaines discontinuités des champs mécaniques sont possibles est postulée. Beaucoup de
travaux pour modéliser ce phénomeéne ont été entrepris et une condition de localisation est
lorsque la perte d’ellipticité du module tangent est atteinte [Asa83al, [HH75],|PAN83]. En
utilisant cette propriété un critére simple qui permet de donner le moment ot la localisation
intervient est obtenu. Ce critére est appelé critére de Rice [Ric76], [RR75]. 1l existe plusieurs
autres critéres de bifurcation comime le critére de perte d’ellipticité forte mais qui sont, dans
le cas des matériaux étudiés dans ce mémoire, tous équivalents [BHI1|, [Ker99|.

Toutes ces considérations permettent donc de préciser les grands objectifs de cette thése :

— Développer une loi de comportement monocristalline. Pour avoir un modéle efficace, il faut
que cette loi soit capable de bien prendre en compte les phénoménes qui ont lieu au niveau
du grain.

— Développer un outil de transition d’échelles performant dans le but de calculer des mo-
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dules tangents trés proches des modules tangents réels et bien reproduire les phénoménes
d’interactions entre les grains.

— Introduire un critére de ductilité dans le but de tracer des CLF & partir de 'identification
de la loi de comportement.

— Faire une formulation dans le cadre des grandes déformations dans le but de simuler &
terme des opérations de mise en forme qui peuvent faire subir de trés grandes déformations
aux matériaux sollicités.

Dans le but de répondre a ces objectifs, ce mémoire sera scindé en trois grandes parties :

— Dans le chapitre 1, la modélisation du comportement a 1’échelle du grain sera présentée.
Cette modélisation sera, ici, le point de départ avant d’effectuer une transition d’échelles.
Pour cela, le comportement local sera défini grace aux outils de la plasticité cristalline
développés depuis de nombreuses années déja [AR77], [Asa83al, [INN83]. A cette échelle,
seront introduits les récents développements faits en matiére de description de 1’écrouissage
en utilisant notamment les travaux de Hoc [Hoc99], Franciosi [Fra84] et Tabourot [Tab92].
L’écriture des équations se fera dans le cadre des grandes déformations dans lequel appa-
raftront des termes convectifs conduisant & de I’adoucissement. Cet adoucissement textural
est un des facteurs principaux déclenchant la localisation de la déformation, il est donc
trés important de le prendre en compte dans la modélisation. La variable interne employée
sera la densité de dislocations moyenne par systéme de glissement en prenant en compte
la création, le stockage et ’annihilation de ces dislocations. Pour valider le modéle proposé
a I’échelle locale, la comparaison avec des résultats issus de la littérature pour des trajets
simples ou complexes sera faite.

— Dans le chapitre 2, le passage de 1’échelle locale & ’échelle du polycristal sera présenté. Pour
bien tenir compte des interactions entre les grains le modéle autocohérent au sens de Hill
[Hil66] écrit dans le cadre des grandes déformations d’aprés des travaux antérieurs notam-
ment ceux de Berveiller et Zaoui [BZ79|, Iwakuma et Nemat-Nasser [INN83| ou Lipinski
[Lip93| sera introduit. Cette modélisation permettra de prendre en compte adoucisse-
ment textural ainsi que I’évolution morphologique des grains. La principale difficulté au
niveau de ce modéle se situe dans la définition de tenseurs de concentration liant les gran-
deurs locales et les grandeurs macroscopiques. Les équations donnant leurs expressions ont
un caractére fortement implicite et nécessitent de résoudre numériquement des intégrales
elliptiques |[FF85].

— Dans le chapitre 3, 'accent sera mis sur la détection de la perte de ductilité. Cette perte
de ductilité est due a une singularité au niveau du module tangent [Ric76], [Pet00]. Pour
la prendre en compte le critére de Rice [Ric76] sera introduit. Dans un premier temps, des
résultats qualitatifs seront donnés au niveau du monocristal en se basant notamment sur
les travaux de Luft [Luf91] pour valider I'influence des différents paramétres physiques du
modeéle sur la perte de ductilité. Ensuite la partie la plus importante a savoir la modélisation
des courbes limite de formage et la comparaison par rapport aux résultats expérimentaux
sera réalisée. Il sera montré ainsi que le modéle, dans son ensemble, permet de faire une
avancée significative dans la prédiction de la limite de ductilité. L’accent sera aussi mis sur
I’influence du changement de trajet au niveau des limites de ductilité.

— Enfin, les conclusions générales seront données.
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

1.1 Introduction

Dans le cadre d’'un modéle de transition d’échelles il faut définir, en premier lieu, la maniére
dont est considéré le comportement du matériau & 1’échelle du grain : élastique, visco-élastique,
visco-plastique, élastoplastique, élasto-visco-plastique, dépendant de la température, etc... Géné-
ralement, pour définir le comportement local dans les modéles micromécaniques, les phénoménes
physiques qui ont lieu au niveau du grain sont pris en compte :

— Quelle est I'orientation cristallographique et comment évolue-t-elle au cours de la déforma-

tion ?

— Quel(s) est (sont) le(s) type(s) de mécanisme(s) de déformation pris en compte (glissement

des plans cristallins, maclage, transformation de phase,...) ?

— Quelles sont les variables internes et leur évolution (densité de dislocations, cission critique,

fraction volumique de martensite,...) ?
Tous les paramétres associés a ces modéles micromécaniques, peuvent généralement étre calculés
ou mesurés ce qui représente un gros avantage par rapport aux modéles phénoménologiques dans
lesquels le sens physique des parameétres est souvent difficile & interpréter. Cette modélisation
micromécanique est de plus en plus développée. Elle permet aussi de suivre I’évolution des va-
riables internes en plus de la loi contrainte/déformation. C’est pourquoi cette modélisation sera
adoptée pour définir le comportement monocristallin.

1.2 Meécanismes de déformation

Une modélisation micromécanique se basant sur les phénoménes physiques qui ont lieu dans
le matériau, il est important de les identifier avant de modéliser. Pour les matériaux métalliques
polycristallins, la déformation peut avoir lieu selon trois mécanismes différents :

— Le glissement sur des plans cristallins,

— Le maclage,

— La transformation de phase.

1.2.1 Le glissement des plans cristallins

Lorsque le glissement des plans cristallins se produit, il a toujours lieu selon des familles de
plans bien particuliers : dans le cas des matériaux cubiques centrés les directions de glissement
sont celles de la famille < 111 > et les plans de glissement ceux des familles {110}, {112}
plus rarement {123}. Dans le cas des matériaux cubiques & faces centrées, les directions de
glissement sont < 110 > et les plans {111}. La figure (1.1) montre des lignes de glissement
dans un acier ferritique lors d’un essai de traction uniaxiale quasi-statique [Lor00]. Dans le cas
de cet acier, ces lignes de glissement ne sont observables au microscope optique qu’aprés une
déformation importante. En effet, elles sont d’abord trés peu larges puis, plus la déformation
augmente plus elle est concentrée dans ces lignes par la création de nouvelles dislocations qui les
font s’élargir. Physiquement, au début de la déformation 1’émergence de marches en surfaces (glide
band en anglais) provenant d’une ou de quelques dislocations [Ebe01] est observée. Ensuite ces
marches se groupent en "macro" marches (slip band en anglais) qui sont plus facilement visibles
au microscope optique. La figure (1.2) illustre la formation de "macro" marches & partir des
marches en surface. Enfin, de part sa nature, ce mode de déformation se fait & volume constant.

Sur la figure (1.1) les lignes de glissement apparaissent larges et sinueuses. Cet effet est appelé
"pencil glide" et peut-étre traduit par glissement en faisceau [FPZ95a]. En effet, méme si la
direction de glissement reste la méme, la dislocation peut facilement changer de plan, c’est ce
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1.2. Mécanismes de déformation

> Lignes de glissement

FiG. 1.1 — Lignes de glissement dans un acier ferritique

Surface

initiale

Surface

initiale

‘ Marches en surfaces ‘ ‘ Ensemble de "macro" marches ‘

F1G. 1.2 — Schématisation du glissement des plans cristallins

qui est appelé, a I’échelle de la dislocation, le glissement dévié. Ce mécanisme de déformation
est prédominant dans les aciers courants et c¢’est uniquement celui-la qui sera pris en compte
lors de la modélisation. Lors d’un essai de traction sur un monocristal, une courbe dont la forme
est décrite par la figure (1.3) est généralement observée. Sur cette figure il est montré que la
déformation peut se décomposer en trois stades [FPZ95b] :

— Le stade I correspond & un stade pendant lequel un seul systéme de glissement est activé,
ce stade n’apparait que pour certaines orientations cristallines et est caractérisé par une
pente d’écrouissage faible. L’amplitude de glissement étant proportionnelle & la contrainte
appliquée. Comme il ne s’observe pas dans les polycristaux et que le but de ce mémoire est
de modéliser leur comportement, il ne sera pas pris en compte dans la modélisation.

— Le stade II est le stade ol apparaissent les systémes de glissement secondaires. La pente
d’écrouissage est nettement plus forte qu’au stade I (de I'ordre du module de cisaillement
divisé par 200).

— Le stade III est le stade d’apparition du glissement dévié et connait un module d’écrouissage
décroissant avec la déformation.
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

I

F1G. 1.3 — Courbe de traction d’un monocristal

1.2.2 Déformation par maclage

La déformation par maclage est un phénoméne peu répandu dans les aciers. Elle intervient
surtout pour une nouvelle classe d’acier au manganése : les aciers TWIP (TWinning Induced
Plasticity : la plasticité est induite par le maclage). Dans le cas de la structure cubique a faces
centrées (CFC), qui peut étre caractérisée par une séquence d’empilement du type ABCABC,
elle peut-étre perturbée selon une séquence CBACBA. Un schéma ABCABCBACBA est alors
obtenu, c’est se qui est appelé une macle. Le maclage se manifeste donc par I'apparition d’un
plan de symétrie appelé plan de macle dans le cristal. De part sa nature, cette transformation se
fait, comme pour le glissement des plans cristallins, & volume constant. La figure (1.4) présente
un exemple de macle photographiée par microscopie optique sur un acier TWIP [Kub01] et la
figure (1.5) montre comment se réorganisent les atomes lorsqu'une macle est présente.

Sur la figure (1.4) la différenciation des macles par rapport au glissement des plans cristallins
peut se faire aprés un polissage mécanique ou électrolytique qui ne laisse plus apparaitre que les
macles.

[111]

~

. ~Macles o WN R
e / C

, A VSaall Plan de macle  [112]
P — \ 7 | 3 \
> > 4 " a ,
< = / : 1c . : trace d’un plan (111)
s . "//.‘/ 2 B 2
\ \ - — \ Y _
AN ot / A - 1 atome dans le plan (110)
- 100 pms C
: A A B C A B C
F1G. 1.4 — Exemple de macle [Kub01] F1G. 1.5 — Définition d’une macle
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1.2. Mécanismes de déformation

‘ 2 mailles cubiques faces centrées (austénite) ‘

‘ Maille quadratique (Martensite) ‘

F1G. 1.6 — Schématisation de la transformation Martensitique

1.2.3 Déformation par transformation de phase

Ce type de transformation a lieu principalement dans les AMF (Alliages & Mémoire de Forme)
et les aciers TRIP (TRansformation Induced Plasticity : la plasticité est induite par la transfor-
mation). C’est une propriété trés utilisée dans les AMF ot cette transformation peut amener a
des déformations réversibles de ’ordre de 10% pour les monocristaux. Pour les aciers, la trans-
formation n’est que partiellement réversible (sauf cas trés particuliers) et est utilisée surtout
pour augmenter la limite de ductilité dans le but de faciliter la mise en forme. Physiquement, la
transformation martensitique est le passage d’une phase cubique & faces centrées vers une phase
quadratique centrée. Klle se fait donc avec une variation de volume. La déformation induite par
ce changement de volume est de ’ordre de 4% pour les aciers et négligeable dans le cas des AMF.
La figure (1.6) montre comment se fait le passage de la maille Cubique Faces Centrées (CFC)
austénitique vers la phase Quadratique Centrée (QC) martensitique. Pour rester clair, la maniére
dont se réorganisent les atomes dans la maille est uniquement présentée sur cette figure, il faut
y ajouter la variation des paramétres de maille :

c
— Dans le cas austénitique le rapport de maille A Saut 1, ca et ay étant représentés sur la
aA
figure (1.6)
c
— Dans le cas martensitique le rapport de maille — vaut empiriquement 1 + 0.046%Carbone,

a
c et a étant représentés, eux aussi, sur la figure (1.6)

La figure (1.7) présente des ilots Martensitiques dans un acier TRIP vus au microscope optique
aprés une attaque chimique.
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

Tlots Martensitiques

By

F1G. 1.7 — Tlots Martensitiques dans un acier TRIP [Kub04]

wl

1.3 Différentes approches pour modéliser le comportement local

Cette partie propose une revue bibliographique des différentes approches qui ont déja été dé-
veloppées dans le but de modéliser le comportement local. Ici ne seront présentés que des modéles
dont les hypothéses et la formulation sont trés différentes de celles utilisées dans la modélisation
finalement adoptée. Cependant, I’étude sera restreinte aux modéles micromécaniques pour les-
quels, & chaque fois, I’évolution des différentes variables internes seront précisées. L’accent sera
mis sur la facilité & mesurer ces variables internes qui devront étre, si possible, des quantités
mesurables comme ’orientation cristallographique ou la densité de dislocations. Lors de la dé-
formation plastique, et dans les modéles étudiés ici, les dislocations se multiplient et ne sont pas
organisées de maniére aléatoire. L’étude discréte de I’évolution de segments de dislocations au
sein d’un matériau est une voie de recherche émergente. Elle se développe actuellement grace aux
rapides progrés de l'informatique et est appelé dynamique des dislocations, cependant il n’est
possible de simuler ces phénoménes que dans de trés faibles volumes de matiére [MDKO02|. Pour
simplifier I’étude de 1’évolution de ’ensemble de toutes les dislocations tout en restant proche
des phénoménes physiques, généralement la densité de dislocations moyenne par systéme de glis-
sement (qui est le principal mécanisme de déformation plastique dans les matériaux étudiés ici)
est utilisée. Cela revient, en fait, a réaliser une opération de transition d’échelles entre 1’échelle
de la dislocation et celle du systéme de glissement. La notion de systéme de glissement doit étre
introduite, cela fait I’objet du prochain paragraphe.

1.3.1 Systémes de glissement

Un systéme de glissement est défini dans le réseau cristallin par une direction de glissement
m et un plan de glissement de normale 7. L’amplitude de glissement est notée . Dans le cas de
la famille des cubiques centrés, 24 systémes de glissements peuvent étre définis. La figure (1.8)
montre la position d’un systéme de glissement ¢ par rapport au repére matériau. En annexe A,
est donnée la définition du gradient des vitesses g a partir du gradient de la transformation F
telle que (A.10) :

g=F.F! (1.1)
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1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

Fi1G. 1.8 — Orientation d’un systéme de glissement par rapport au repére matériau

De plus, le gradient de la transformation admet une décomposition multiplicative en une partie
élastique F'° et une partie plastique F? [Sid82] :

F = F°.FP (1.2)

En combinant (1.1) et (1.2) les parties élastique et plastique du gradient des vitesses peuvent

étre déterminées : ' ) L. ) L
FF '=F¢F¢ 4+ FCFPFP F¢ =¢°+ 4P (1.3)

La partie plastique du gradient des vitesses gP peut s’exprimer a l’aide des vitesses de glissement
de ’ensemble des systémes A comme :

g => A'm"en" (1.4)
h

La relation (1.4) donne donc le lien entre le taux de déformation plastique et la vitesse de
glissement sur I’ensemble des systémes. Le gradient de la vitesse g peut se décomposer en une
partie symétrique d correspondant au taux de déformation total et une partie antisymétrique w
correspondant au taux de rotation total comme :

d et w peuvent se décomposer, a leur tour, en une partie élastique (notée avec I'exposant e) et
une partie plastique (notée avec I’exposant p) comme :

d=d° +d (1.6)

w = w" + wP (1.7)
D’aprés les relations (1.5), (1.6), (1.7) et (1.4) il est possible d’écrire que :

&’ =Y Ry (1.8)
g

wh =Y 5949 (1.9)
g9
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

Dans les relations (1.8) et (1.9) interviennent deux tenseurs RY et S, appelés parties symétrique
et antisymétrique du tenseur de Schmid, par systéme de glissement g. Ils peuvent se calculer a
partir des vecteurs m et n de chaque systéme de glissement g comme :

RY = sym (9 ® 7%) (1.10)

S9 = antisym (m? ® 1Y) (1.11)

1.3.2 Détermination des systémes actifs

La cission résolue 7 et son taux par systéme de glissement g comme sont définis comme :
™ =0:RY (1.12)

#9=6:RY (1.13)

Dans (1.13) il a été nécessaire d’introduire la dérivée objective de la contrainte de Cauchy &
de fagon & obtenir une écriture qui ne dépende pas du référentiel. En effet, dans le cadre des
grandes déformations le tenseur gradient de la déformation F' décrit la déformation mais aussi
la rotation du milieu continu. Il faut donc s’affranchir de cette rotation pour avoir une loi de
comportement qui ne dépende pas de I'observateur. Cette loi devra donc relier des grandeurs qui
sont elles-mémes objectives [Sid82]. Dans 'annexe A sont définies quelques dérivées objectives
couramment utilisées. Ici, la dérivée corotationnelle de le contrainte de Cauchy est employée, elle
est définie comme :

=0 —w.o+ow (1.14)

Q>

Cette dérivée est employée car elle suit la rotation du référentiel. Cependant, comme elle dépend
essentiellement de la configuration de référence, le calcul se fait en lagrangien réactualisé c’est
a dire qu’a chaque pas de calcul la configuration de référence sera la derniére configuration
matérielle calculée.

La formulation classique de I'activité d’un systéme de glissement est définie par (1.15) :

19 <7l =49 =0
9=1det <7 =49=0 (1.15)
9=1det 79 =7 =49 #£0

Ou 77 est la cission critique pour le systéme de glissement g. Un systéme sera donc actif si
les cissions résolue et critique ont les méme valeurs et les mémes taux. Il a été montré que
plusieurs solutions aux équations (1.15) pouvaient exister en méme temps [Fra84]. De nombreuses
maniéres pour résoudre ces problémes d’indétermination ont été développées, cela fait I'objet du
paragraphe suivant.

1.3.3 Calcul de 'amplitude de glissement des systémes actifs

Cette partie a pour but de présenter les différentes physiques afin de calculer la vitesse de
glissement des systémes actifs. Pour chacune de ces méthodes la formulation générale ainsi que
les problémes numériques qui leur sont inhérents et qui peuvent provoquer de grandes erreurs de
calcul seront présentés. D’un point de vue thermodynamique, la vitesse de glissement peut étre
vue comme un flux dont la force motrice est la cission réduite.

16



1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

Les lois viscoplastiques

Dans le cas de la viscoplasticité, une loi puissance est généralement choisie pour calculer
directement 1’activité d’un systéme de glissement [PBFT01]. La loi (1.15) est ainsi remplacée

par :
TIN"
49 = Apabs <E> signe (79) (1.16)
C
Ou g est une constante et n un paramétre de sensibilité a la vitesse dont la valeur est élevée.
Cette modélisation donne de bons résultats en matiére de prédiction du comportement, cependant
la gamme de vitesse de déformation dans laquelle ce modéle est applicable reste trés restreinte.
Les paramétres introduits dans cette loi ont une signification physique difficile & interpréter.
Pour remédier & cela et prendre en compte le fait que les mécanismes de déformation sont
thermiquement activés une loi exponentielle, tirée de la théorie de 'activation thermique de la
mobilité des dislocations vis, & été introduite [Koc76]|, [Ber02] :

() mEE-E)) e

— p est le module de cisaillement,

est I’énergie d’activation pour franchir les barriéres de Peirls,

— k est la constante de Boltzmann,
T est la température absolue,
— p et g sont des constantes dont les valeurs sont situées dans un intervalle borné.

Cette autre modélisation permet de trouver de bons résultats dans une large gamme de vitesse
de déformation.

Il faut aussi s’assurer que les lois (1.16) et (1.17) vérifient bien la formulation classique de
Pactivité des systémes de glissement. Lorsque la cission résolue atteint la cission critique 7. la
vitesse de glissement calculée doit étre trés grande. A 'inverse si la cission résolue est faible
devant la cission critique, la vitesse de glissement doit étre nulle. Ces deux conditions imposent
donc a l'exposant n de la loi (1.16) d’étre grand. La figure (1.9) montre qu’avec une valeur de n
élevée la vitesse de glissement est quasi nulle lorsque la cission résolue est faible et trés grande
lorsque celle-ci atteint la cission critique. En ce qui concerne la loi (1.17), elle vérifie bien les
deux conditions précédemment citées si la constante p est positive. En effet, lorsque la cission
résolue est faible I’exponentielle d'un nombre négatif (qui est trés petite) est calculée. Inversement
lorsque la cission résolue atteint la cission critique ’exponentielle d’un nombre positif (qui est
grande) est calculée. Il est & noter qu’avec ce type de formulation, il n’y a pas de notion de
systémes actifs. Tous les systémes sont actifs mais seulement quelques-uns auront une vitesse de
glissement non négligeable. De plus, contrairement au cas élastoplastique présenté plus loin, les
temps de calcul pour ces lois sont particuliérement faibles.

La loi élastoplastique

Les relations (1.15) introduisent les notions de systémes potentiellement actifs qui vérifient
79 = 7¢ ainsi que ceux réellement actifs qui vérifient 79 = 7 et 79 = 7Z. 1l faut se donner un
critére de sélection des systémes effectivement actifs parmi ceux qui sont potentiellement actifs.
C’est ce qui & conduit & introduire le principe de minimisation. Concrétement, il est supposé

que la combinaison de systémes qui sera choisie comme réellement active sera celle qui minimise
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

F1G. 1.9 — Loi puissance et vitesse de glissement

Pénergie de déformation. Franciosi [Fra84] définit ainsi, pour une combinaison de systémes m,
une énergie mécanique W™ comme :

wm(d,oc)=6¢":d—0o¢:d" (1.18)

Ici d et o correspondent au chargement imposé et d* et o* au résultat du calcul en supposant
que la combinaison de systémes m est active. La combinaison de systémes effectivement active
sera donc celle, parmi toutes les combinaisons possibles, qui minimise cette énergie.

Au niveau numérique, il faut donc réaliser une analyse combinatoire : les systémes sont
considérés un par un, deux par deux, et caetera. Pour chaque cas, ’énergie de déformation est
calculée et la combinaison de systémes choisie sera celle qui en dissipe le moins. Le nombre de
combinaison & tester est de 2”1 — 1 si n est le nombre de systémes vérifiant 79 = 77, ce nombre
peut vite devenir grand. Par exemple si n = 8 il y a 1023 combinaisons & tester! Cela risque
donc d’entrainer des temps de calcul trés importants.

La loi qui sera employée dans ce mémoire, inspirée de la viscoplasticité, sera présentée par la
suite. Elle a la particularité d’introduire des fonctions de régularisation dans le but de transformer
des lois & seuil en lois continues.

1.3.4 Principaux modéles de prédiction du comportement local

Cette partie a pour objet une revue bibliographique de quelques modélisation du comporte-
ment local. Il existe de trés nombreux modéles c’est pourquoi la présentation sera limitée aux
modeéles dont les formulations sont trés différentes de la modélisation adoptée et présentée dans
la suite.

Le modéle de Cailletaud

Ce modéle consiste en une approche phénoménologique a 1’échelle du systéme de glissement.
Des notions d’écrouissage cinématique et isotrope & 1’échelle locale seront ainsi introduites. Les
variables internes seront ici 1’écrouissage cinématique et 1’écrouissage isotrope par systéme de
glissement g notés respectivement x4 et r,. La vitesse de glissement par systéme 7, est donnée
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1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

par une loi puissance :

b _ _ n
;)/g _ <a S(Tg kwg) 7’9> sign (Tg—CI?g) (1.19)

Ou n et k sont des parametres matériaux. < y >= y si y > 0 et 0 dans les autres cas. La
condition d’activation d’un systéme de glissement est donnée par :

abs (g —xz4) > 1y (1.20)

L’évolution des variables internes est régie par les relations :

tg = hgnabs (1), 4 (0) = 10 (1.21)

hgh = ggnk1kz exp (—kavp) (1.22)

g = abs (Yg) , v (0) =0 (1.23)

&g = kay — kazgabs (§4), 24 (0) =19 (1.24)

La matrice g, est la matrice d’écrouissage supposée constante, vy est la déformation visco-
plastique cumulée sur le systéme g et k1, ko, k3 et k4 sont des paramétres & identifier. Le princi-
pal avantage d’une telle modélisation est qu’elle nécessite de faibles temps de calcul par rapport
aux approches micromécaniques exposées plus loin. Cependant, les paramétres introduits dans
ce modeéle phénoménologique sont des parameétres de calage qui ne sont pas des quantités phy-
siques mesurables. De plus, la formulation est visco-plastique alors que le critére de perte de
ductilité qui sera introduit par la suite n’est valable que dans le cas élastoplastique. C’est pour
ces inconvénients majeurs que la loi locale ne sera pas définie & partir de cette approche.

Le modéle de Muller

Ce modéle a pour base physique la décomposition du grain en deux phases :
— Une phase molle avec l'exposant s pour soft et qui représente le coeur des cellules de
dislocations,
— Une phase dure avec I'exposant h pour hard et qui représente les parois des cellules de
dislocations.
La variable f qui représente la fraction volumique de la phase molle est introduite. Généralement
f est choisie comme constante au cours de la déformation. Muller [Mul94] calcule la vitesse de
glissement sur un systéme g comme une loi des mélanges appliquée aux deux phases en présence :

Yg = fAs+ (1= £ (1.25)

Contrairement aux modéles plus classiques, celui de Muller introduit donc deux vitesses de
glissement comme variables internes au niveau de chaque systéme de glissement. Par analogie

aux vitesses de glissement, il est nécessaire d’introduire une cission critique pour la phase dure
Th ¢ €t une pour la phase molle 77 ;. Cette formulation permet de définir ainsi quatre matrices

d’écrouissage alors que pour les approches plus classiques [AR77]| il n’y en a qu’une :

. . h-:h
oo T Mg+ s (1.26)
iy = HA,+ HYE

Les matrices H*® et H™" sont appelées les matrices d’écrouissage local alors que H*" et H"* sont
les matrices d’écrouissage non local. Dans ses travaux, Muller suppose que la forme des cellules
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

est fixe et leur orientation est donnée par le premier systéme de glissement qui s’active. Ensuite
la transition d’échelles est réalisée grace a la méthode autocohérente classique. Lemoine [Lem95|
a développé un peu plus ce modéle en prenant en compte I’évolution de la microstructure. Il y est
supposé que la forme et l'orientation des cellules de dislocations sont des variables internes. Ce
modéle suppose donc qu’il y a une incompatibilité de la déformation plastique entre les parois et
Pintérieur des cellules, ce qui semble inacceptable pour Peeters [Pee02|. Ce type de modélisation
améne un trés grand nombre de variables internes, chose qui peut étre handicapante au niveau
du temps de calcul. Enfin, du fait du grand nombre de variables internes, il y a beaucoup de
parameétres a identifier, cela pouvant se révéler trés ardu. Ces raisons ont donc poussé & choisir un
autre modéle dans lequel le nombre de paramétres a identifier est plus faible qu’ici mais suffisant
pour bien prendre en compte tous les phénoménes physiques de la déformation plastique.

Le modéle de Chenaoui et Sidoroff

Dans ce cas, les auteurs introduisent la notion de cristal cubique plan qui est défini comme
soumis a une sollicitation plane convenablement choisie pour étre compatible avec la symétrie
du cristal [CSHO00], [CFDS02]. Cette modélisation faite pour les cristaux cubiques faces centrées
permet de se ramener 4 un cas plan au lieu du cas tridimensionnel classique. Ce modéle peut étre
décrit par une représentation géométrique simple (un polyédre convexe) dont chacune des faces
correspond a un ensemble de systémes activés. Il a été montré [CFDS02| que chaque point de la
surface de plasticité correspondait & I'activation d’un certain nombre de systémes de glissement.
Cependant, il existe des problémes d’indétermination pour certaines configurations qui sont réglés
en introduisant de la viscoplasticité et en faisant tendre son effet vers 0. Cette représentation,
qui permet de simplifier grandement les calculs, n’étant pas étendue au cas général ne sera pas
étudiée plus en détails ici.

Le modéle de Peeters

C’est une modélisation qui a pour but de modéliser trés finement les phénoménes physiques de
la déformation [PBT01], [PSKT01], [PSTT01], [Pee02|, [PKT+02|. Les résultats donnés par ce
modéle sont en trés bon accord avec ceux de 'expérience. Contrairement aux autres modéles, ici
il n’y a pas de matrice d’écrouissage. L’accent est surtout mis sur la description de ’organisation
des dislocations. Les grandes lignes de ce modéles sont déduites a partir d’observations expéri-
mentales. Aux vues des micrographies, la microstructure des dislocations peut étre représentée
par trois grandeurs :

— La densité de dislocations statistiquement stockées & I'intérieur des cellules, modélisée par

un scalaire pour I’ensemble des systémes et notée p.

— La densité de dislocations immobiles stockées dans les murs de dislocations, définie sur la

famille de plans {110}, et notée p™.

— la densité de dislocations dites polarisées définie sur la famille de plans {110}notée p*P?
Le glissement des plans cristallins est supposé avoir lieu uniquement sur les familles < 111 >
{110} et < 111 > {112}

Evolution de la densité de dislocations immobiles dans les murs actuellement
générés

La forme de cette loi est identique aux approches classiques. 11 est supposé qu’il y a une
ou deux familles de murs de cellules de dislocations. Ces murs de cellules sont constitués pour
Iindice 1 par le plan contenant les deux systémes ayant la plus grande vitesse de glissement
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1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

I'. Pour le deuxiéme indice est considéré le plan constitué avec les directions de glissement du
systéme le plus actif et du troisiéme plus actif. Dans le cas ol il n’y a pas de troisiéme systéme
actif, seule la premiére famille de murs est prise en compte. Six familles de murs de dislocations
peuvent ainsi étre définies :

Direction 1 Direction 2 Plan du mur

1 [11] [111] (011)
2 [111] [111] (101)
3 111 [111] (110) (1.27)
4 [111] [111] (110)
5 [111] [111] (101)
6 [111] [111] (011)

SiT'4, I'p et I'c sont respectivement les vitesses de glissement des trois systémes les plus actifs

alors : .
p.wd(hom) _ 1 (de /pwd _ Rwdpwd> FB + FiBFA (128)
1 b ! ! I'p+T¢

W om 1 w W w w - F =
de(h ) _ - (I d /ﬂzd_R dp2d> <r3+ﬁm> (1.29)

I et R"? sont des paramétres & identifier. Ces relations d’évolution ne sont valables que pour
les murs générés au moment du calcul. Pour ceux qui ne le sont pas, ’évolution de la densité de
dislocations sera définie par la suite.

Evolution de la densité de dislocations polarisées dans les murs actuellement
générés

Le flux des dislocations du réseau se définit comme :
n .
err=3" %ms.nf’ (1.30)
s=1

Le vecteur n}” correspond au vecteur unitaire perpendiculaire au mur des dislocations. Les indices
1 = 1, 2 représentent les murs générés au pas actuel et les indices ¢ = 3,4, 5, 6 sont pour les anciens
murs. Le vecteur m; est la direction de glissement. La formulation de I’évolution de la densité
de dislocations est :

Pl = (sign (@) I’wp\/ pd + abs (piF) — prp;“p> abs (®;7) (1.31)

Si un systéme de glissement est coplanaire au mur, alors il ne contribue pas au flux @;” (le
produit mgs.n” est nul). La loi (1.31) n’est valable, comme précédemment, que pour les murs
actuellement générés. Pour les autres murs, les relations d’évolution sont données plus loin dans
cette partie.

Densité de dislocations dans les murs non générés actuellement

L’annihilation homogéne des dislocations déclenchée par les dislocations mobiles est définie
grace aux relations :

.wd(hom) _ _Rncg wd(hom)

; L, (fa+T5+10) (1.32)
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. R . : .
P = =Lt (Pa+ T + D) (1.33)
En posant : .
Fhew=Ta+TI'p+T¢c (134)

Ou R,y est un terme de restauration. Pour simuler I'effet des anciens murs de dislocations sur
la formation des microbandes la loi suivante est introduite :

-wd(cut—through Tnew wd(hom

P; ( ) = - Blrneweﬁl Pio ( )/82 (135)
Ot B et B2 sont des paramétres matériau. Au final, ’enlévement des anciens murs de dislocations

est la combinaison de ce qui est homogéne combiné & 'effet des microbandes. Cela peut se mettre

sous la forme :
wd(hom)
i

wd(cut—through)

Pl =p ;

+p (1.36)

Evolution de la densité de dislocations dans les cellules

La loi d’évolution est semblable & (1.28) auquel l'effet dii au changement de trajet a été
rajouté :

. 1 & . Phausc = .
p=5<(1\/ﬁ—RP)Z\%I—¢R2p : wphZ|%|> (1.37)
s=1

2psat —1
Le symbole (y) donne 0 si y < 0 et y si y > 0. Il y a trois cas possibles :
1. aucun flux n’est inversé alors ¢ =0
2. 1 flux est inversé ¢ = 1 et ppausn, = abs (p;")
3. 2 flux sont inversés ¥ = 1 et ppausn, = abs (py) + abs (py7)

Le coefficient Ry détermine I'importance de 'interaction de ces deux familles de dislocations sur
les cellules. Le coefficient p,} est la valeur de saturation des dislocations polarisées. Quand le
flux @, est inversé (changement de signe) alors les dislocations polarisées migrent vers le bord
des murs et sont annihilées, (1.31) est remplacée par :

p;’F = —Ryepp; Pabs (9;7) (1.38)

(2

Ou R,ey est la vitesse d’annihilation des dislocations polarisées.

Cission critique

La cission critique 7§ par systéme de glissement s peut étre définie en faisant intervenir la
fraction volumique f des cellules comme :

6

T§:To+(1—f)TCB+fZ(Q?*‘ngd) (1.39)
i=1

Avec :
— 79 cission critique initiale du cristal parfait,
- 7CB = apub,/p influence des dislocations statistiquement stockées,

— aub< abs (p;?)ms.n;sign (pﬁ”p)>,

Til;}d — aub\/@abs (ms-ni)a
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1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

— 7GBB = 7d 4 7% est la contribution a Pécrouissage latent.

Ce modeéle trés riche donne d’excellents résultats. Cependant le nombre de paramétres a identifier
est supérieur & dix, ce qui complique fortement le processus d’identification (il faut beaucoup
d’essais expérimentaux dont certains sont difficiles et cotiteux & mettre en ceuvre).

Différentes approches permettant de modéliser le comportement monocristallin ont donc été
présentées : deux approches relativement simplifiées qui sont les modeles de Cailletaud et celui
de Chenaoui et Sidoroff ainsi que deux approches plus complexes qui sont les modéles de Muller
et Peeters. Aucune de ces approches n’a été retenue pour diverses raisons :

— Le modéle de Cailletaud est un modéle phénoménologique dont les paramétres ne sont pas

des quantités mesurables,

— Le modéle de Chenaoui et Sidoroff est bidimensionnel,

— Le modéle de Muller comporte un nombre extrémement élevé de variables internes,

— Le modéle de Peeters nécessite d’identifier plus de 10 parameétres.

La partie suivante sera consacrée a la description d’une modélisation qui se situe entre ces deux
extrémes c’est a dire suffisamment simple pour identifier facilement tous les paramétres matériau
introduits, mais suffisamment riche pour décrire correctement les mécanismes physiques de la
déformation plastique.

1.3.5 Introduction de la matrice d’écrouissage et de ’écrouissage physique

Dans cette partie, le lien entre ’évolution de la cission critique 7¢ sur un systéme de glissement

g et la vitesse de glissement plastique de ’ensemble des systémes actifs va étre donné. Pour cela,
la loi d’évolution de la cission critique est supposée étre de la forme :

79 = HI"4h (1.40)

La matrice H est alors appelée matrice d’écrouissage. Différentes maniéres de calculer cette
matrice ont été données. Soit elle peut étre considérée comme constante sous la forme [Asa83a] :

H" = ghg + (1 — q)hobyn, (1.41)

O ¢ représente le ratio entre I’écrouissage latent et I'auto-écrouissage alors que hg représente le
paramétre d’autoécrouissage. Cette représentation qui semble trop simpliste revient a supposer
que, si un systéme est actif, alors il influera de la méme maniére sur tous les autres. Cette
relation ne prend pas en compte le fait que I’évolution de la cission critique doit aussi étre due
a Ihistoire du matériau et qu’elle doit arriver & saturation pour de grandes déformations. Pour
rendre compte de cet effet, dans la relation (1.41) le paramétre h est pris comme variable. Son
expression est dans ce cas [Asa83a|, [PAN83] :

1

cosh? hoify
Ts —T0

O hg est le paramétre d’écrouissage initial, 7y et 75 sont les valeurs initiales et de saturation de
la cission critique, enfin le terme ~ correspond & I’amplitude de glissement totale sur I’ensemble
des systémes actifs :

h = ho (1.42)

N
v =" abs(y) (1.43)
s=1

Physiquement, I’évolution de la cission critique doit connaitre une évolution similaire & celle de
la contrainte. Il faut donc obtenir des courbes d’écrouissage qui arrivent & saturation. C’est ce
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que permet la relation (1.43) [Asa83al : il y passage d’un écrouissage linéaire (1.42) vers un
écrouissage saturant.

Le principal mécanisme physique responsable de 1’écrouissage est les dislocations. Lors du
chargement, trois phénoménes ont lieu pour les dislocations : création, stockage et annihilation.
Les dislocations sont d’abord créées puis stockées. Lorsque celles-ci deviennent de plus en plus
nombreuses, elles ont tendance a s’annihiler plus facilement du fait qu’elles sont plus proches
les unes des autres. La combinaison de ces mécanismes aura donc pour effet que la densité
de dislocations va arriver & saturation. Il est donc intéressant de modéliser ces mécanismes de
maniére & se rapprocher au maximum de la réalité physique. Franciosi [Fra84| a introduit effet
des dislocations au niveau de la matrice d’écrouissage. Cette matrice est calculée dans la thése
de Berbenni [Ber02| & partir de travaux antérieurs réalisés entre autres par Franciosi [Fra84| et
Tabourot [Tab92]. Seules les grandes lignes de ce calcul sont rappelées ici. La cission critique
pour un systéme de glissement g peut se définir comme :

Téq = 79 + aub\/aghph (144)

79 est la cission critique du cristal parfait sur le systéme de glissement g,

b est la norme du vecteur de Biirgers,

— p est le module de cisaillement,

— « est une constante qui peut se calculer en minimisant ’énergie libre de Gibbs d’une
boucle de dislocation et qui ne dépend que du coefficient de Poisson [Aub98]| dans le cas
de I’élasticité isotrope. Sa valeur est proche de 0.48 pour les aciers,

— pl est la densité de dislocation sur le systéme de glissement h,

— a9 est la matrice d’anisotropie introduite par Franciosi [Fra84] puis modifiée par Hoc

[Hoc99).

En différenciant par rapport au temps (sans sommation sur les indices g dans ce cas) :

o= G0 g (1.45)

= —Q p
c 9 /agkpk

Il est important de remarquer aussi que, théoriquement, il serait possible écrire :
-1
i9 = () 4 (1.46)

Cependant, étant donné les différentes symétries de la structure cristalline cubique centrée, il y
a des cas ou cette matrice n’est plus inversible. C’est pourquoi le terme d’autoécrouissage est
uniquement pris en compte dans le calcul de la vitesse de glissement (1.54) a I'inverse des termes
d’écrouissage latent. Leurs effets sont cependant pris en compte dans le calcul de I’évolution
de la cission critique comme montré dans (1.40). Il reste maintenant & introduire le lien entre
le taux de densité de dislocations p9 créées sur un systéme g et la vitesse de glissement sur ce
méme systéme §9. Pour cela, Essmann et Mughrabi [EM79] ont donné une loi linéaire de stockage
des dislocations, qui a ensuite été modifiée pour prendre en compte le fait que des dislocations
de signes opposés et trés proches s’annihilent [Koc76]. Elle peut s’écrire sous la forme (sans
sommation sur g dans ce cas) :

1/1
9 =~ [ = — 2907 ) 59 1.4
p b<Lg yp)’y (1.47)
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1.8. Différentes approches pour modéliser le comportement local

Parameétre ag a1 a2 as a4 as ag  ay ag
Valeur 1 1 1.15 1.15 1.05 1.1025 1.3 1.3 1.495

TAB. 1.1 — Valeurs des paramétres de la matrice d’interaction

— 9. est la distance d’annihilation critique des dislocations,

— L9 est le libre parcours moyen des dislocations sur le systéme g. Sa valeur est proche de la
taille du grain au début de la déformation et tend vers la taille des cellules de dislocations
pour de grandes déformations.

Le premier terme de (1.47) correspond & la partie stockage des dislocations et le second a leur
annihilation. Cette annihilation est donc un terme d’adoucissement. Il est possible de lier la
distance d’annihilation critique & la cission critique initiale 7.9 par la relation [EM79) :

.
© T 2170

(1.48)

Cette équation n’est valable que pour un couple de dislocations vis de signes opposés qui s’anni-
hilent si la contrainte dépasse celle nécessaire au mouvement des dislocations [EM79|. Elle donne
un ordre de grandeur de la distance d’annihilation critique qu’il faut obtenir par identification.
Quoiqu’il en soit, cette distance est toujours de ’ordre de quelques dizaines de vecteurs de Biir-
gers [LBZAMBO5]. En ce qui concerne le libre parcours moyen des dislocations par systéme de
glissement LY, il peut étre défini comme :

N
LI (1.49)

L9 Dmoy g0
Ou :

— Dy0y est le diamétre moyen du grain. Dans le cas d’'un monocristal, la notion de diameétre
de grain n’a pas de sens, aussi la valeur prise sera celle de la plus petite dimension du
monocristal.

— go est un paramétre de calage du modéle, il correspond au stockage des dislocations, plus
celui-ci sera faible plus le nombre de dislocations stockées sera important.

11 faudra donc vérifier que la formule (1.49) permet d’obtenir des résultats proches des attentes.
Cela sera fait plus loin dans ce chapitre lors de la validation qualitative du modéle. La matrice
d’interaction a9" doit aussi étre explicitée. Elle est composée de 9 termes dont les valeurs sont
données dans le tableau (1.1). Chacun de ces termes correspond au type d’interaction qu’il
peut exister entre deux systémes de glissement (si ces deux systémes sont coplanaires ou non,
colinéaires ou non, appartiennent ou non a la méme famille). Ils peuvent étre scindés en un
groupe de systémes de glissement facile et un autre de glissement difficile [Hoc99|. Les valeurs
prises ici sont celles identifiées par Hoc [Hoc99] sur des aciers IF (sans interstitiels). Elles seront
considérées comme des constantes pour tous les aciers étudiés dans ce mémoire. La numérotation
employée pour différencier les 24 systémes de glissements est donnée dans le tableau (1.2). Le
tableau (1.3) donne la forme de la matrice d’interaction ou les valeurs de 1 & 24 indiquent le
numéro du systéme de glissement. Les relations (1.47) et (1.45) peuvent étre combinées sous la

forme (1.40) pour obtenir I'expression de la matrice d’écrouissage qui est (sans sommation sur
'indice h) :

gh _ O ogn (Lo
H =3 agk:pk:a (Lh 2ycp> (1.50)
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TAB. 1.2 — Numérotations des systémes de glissement dans le cas de deux familles de systémes

1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16 17 18 19 20 21 22 23 24

1 ag ay ay ag ag ag asg ag ag as as as ag ag asz as as as az ag ag as as as
2 al ag al asg  ag ag asg ag ag as as as ag as asz as as as az ag asg as as as
3 ay al ag ag  ag ag asg as ag as as as ag asg as as as as az ag as as as as
4 ay ag ag ag a7  ar as as as ag ag ag as as as ag ag ag as as as ag ag ag
5 ay ag ag a7y  ag ar as as as ag ag ag as as as ag ag ag as as as ag ag ag
6 ay ag ag a7y a7 ag as as as ag ag ag as as as ag ag ag as as as ag ag ag
7 a3 as as as as as ag ay aq ag ay ay ag as a3 as as as a3 as as as as as
8 as as as as as as ay ag ay ag ag ay as as as as as as a3 as as as as as
9 as as ag as as as ay ay ag ag ag ay as as as as as as as as as as as as

TAB. 1.3 — Forme de la matrice d’interaction
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1.4 Modélisation adoptée pour le comportement du monocristal

Les hypothéses adoptées pour modéliser le comportement monocristallin sont les suivantes :

— Le calcul se fait dans cadre des grandes déformations et les équations sont écrites en
lagrangien réactualisé (voir annexe A).

— Les déformations élastiques restent faibles devant les déformations totales (mais pas forcé-
ment leur taux).

— La déformation plastique est uniquement due au glissement des plans cristallins. Les autres
modes de déformations tels que le maclage ou la transformation de phase ne sont pas pris
en compte.

— Le comportement est élastoplastique, donc ne dépend pas du temps physique.

— Le lien entre le gradient des vitesses g et I'incrément de la contrainte nominale n (définie
en annexe A) est donné par 'introduction un tenseur d’ordre 4 noté [ sous la forme :

. Ov

n—l.getg—% (1.51)
La description du modéle est basée sur des travaux menés notamment par Asaro ou Nemat-
Nasser & partir de la fin des années 1970 [AR77], [Asa83a], [[INN83]. Puis elle est complétée avec
les avancées réalisées ces derniéres années dans ce domaine [Ber02], [Hoc99].

1.4.1 La loi pseudo-viscoplastique

1l serait intéressant d’avoir une loi qui ait les avantages de la viscoplasticité c’est a dire facile et
rapide & utiliser tout en donnant les mémes résultats que les modéles de référence élastoplastiques.
11 est possible, par exemple, de s’inspirer de ce qui & été fait en viscoplasticité pour le transposer
a D’élastoplasticité. En viscoplasticité la vitesse de glissement est reliée a la cission résolue par
une fonction k£ fortement non linéaire par :

A9 =k (19) 79 (1.52)
Pour utiliser une formulation indépendante du temps, il faudrait avoir une relation de la forme :
A =k9 (19, 79) 79 (1.53)

Contrairement au cas viscoplastique, dans (1.53) les vitesses sont reliées entre elles, il y a donc
indépendance vis & vis du temps physique. La fonction k9 doit vérifier certaines propriétés qui
peuvent étre déduites d’apres (1.15) :

— k9 doit avoir une valeur nulle ou trés proche de 0 si la cission résolue 79 est inférieure a la
cission critique 77,

— k9 doit rester nul ou proche de 0 lors d’une décharge méme si la cission résolue reste proche

de la cission critique
k9 doit permettre la description correcte de ’écrouissage lorsque la cission résolue est
proche de la cission critique et que la matériau est chargé,

— Enfin k9 doit étre nul si la cission résolue est négative de maniére a ne calculer que des
vitesses de glissement positives. Il faudra donc définir, pour chaque systéme de glissement,
deux sens de glissement.

Il est possible de choisir plusieurs types pour les fonctions de régularisation (exponentielle, tan-
gente hyperbolique, etc..). La formulation adoptée est la suivante [LBZAMBO5] :

11

B = s (1+ tanh (or?)) % <1 + tanh </<:1 C_Z - 1))) % (1+ tanh (ky?9)) (1.54)
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SR (I+tanh(x))/2. ——
o (1+tanh(5%x))/2. ------

} A El+tanh§10*x§/2. fffff
B +tanh(20*x))/2. - - - -

-1 -0.5 0 0.5 1

FiG. 1.10 — Influence du paramétre numérique k sur la loi tanh

Le paramétre HYY9 est le terme d’autoécrouissage, il sera défini par la suite dans la matrice
d’écrouissage. L’écrouissage latent sera, quant & lui, pris en compte dans I’évolution de la cission

critique 7¢ avec la densité de dislocations.

Il faut maintenant vérifier que I’expression (1.54) donne les mémes résultats qu’une approche
classique. Qualitativement, il est possible de remarquer que :

— Le premier terme de (1.54) est nul si la cission résolue est négative et vaut 1 si celle-ci est
positive. Ceci est introduit de fagon a ne définir que des vitesses de glissement positives. 11
faudra donc, dans chaque cas, dédoubler le nombre de systémes de glissement en définissant
les deux sens de glissement.

— Le second terme vérifie que la cission résolue atteint la cission critique c’est a dire que la
contrainte est située sur la surface de charge. Ce terme vaudra donc 0 si elle est a 'intérieur
de la surface et 1 si elle se situe sur sa frontiére.

— Le dernier terme vérifie si le matériau est en charge. En effet, pour qu'un systéme soit
réellement actif, il faut que la cission résolue atteigne la cission critique et que son taux
atteigne celui de la cission critique ce qui est équivalent & vérifier que le matériau est en
charge.

Ces résultats n’ont qu'un sens qualitatif, il faut, de plus, vérifier que cette loi permet d’activer
les "bons" systémes de glissement. Une comparaison sera faite plus loin dans ce chapitre avec le
modéle de Taylor pour des trajets de cisaillement d’aprés l'article de Nesterova et al. [NBTO01]
pour valider I'introduction de (1.54).

Il reste & donner les valeurs des paramétres purement numériques kg, ki et k. Pour cela, il
faut faire une étude paramétrique afin de modéliser au mieux un seuil lorsque les valeurs de la
fonction sont proches de 0. La figure (1.10) illustre I'influence des paramétres numériques sur le
résultat. Sur cette figure il est bien montré que, plus le paramétre k a une valeur importante,
plus la pente & 'origine sera grande. Mais, si sa valeur est trop élevée il y a le risque de tomber
dans des problémes numériques inhérents & la loi elle-méme. En prenant en compte toutes ces
considérations, les paramétres numériques auront dans la suite comme valeurs :

— 1 pour kg et ko car multipliés par des termes de ’ordre d’une cission, donc potentiellement
grands,
— 20 pour ki car multiplié par un terme plus petit que 1 et parfois proche de 0.
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1.4.2 Vitesse de glissement des systémes actifs

Dans cette partie, le lien qui existe entre la vitesse de glissement sur un systéme <9 et ce
qui est imposé comme chargement est donné. Lorsqu’un systéme est actif (sans sommation sur
I'indice g dans ce cas) :

A =k96 : RY (1.55)
De plus, la notation suivante est introduite :
R'Y = RIKY (1.56)
La loi d’élasticité dans le cadre des grandes déformations s’écrit [Sid82] :
6 =C:d°— o trace(d) (1.57)
Ou C définit le tenseur d’élasticité. Le produit de I’équation (1.57) par R’ donne :
R":6=R":(C:d°— o trace(d)) (1.58)

En utilisant le fait que la déformation plastique se fait & volume constant, c’est a dire trace(dP) =
0, il est possible d’écrire que :

trace (d) = trace (d°) + trace (dP) = trace (d°) (1.59)
En combinant (1.53) et (1.58) le résultat suivant est obtenu :
At 4 R™ o trace (d€) = R™ : C': (d — dP) (1.60)
En combinant (1.60) et (1.59) alors :
A"+ R™ : o trace (d) = R : C : (d — dP) (1.61)
En introduisant (1.8) dans (1.61) il est possible de déduire que :
(6hg+R/h:C’:Rg)"yh:R/g:(C:d—a@ 0:d) (1.62)

En posant :
L -1
Mgy, = (8 + B : '+ RY) (1.63)

Finalement le résultat suivant est obtenu :

49 = My R" : (C—o®0):d (1.64)

1.4.3 Loi de comportement élastoplastique pour le monocristal

Le lien entre la dérivée de la contrainte nominale n et la dérivée corotationnelle de la contrainte
de Cauchy & s’écrit :

n=0¢—wl.o+ocwl+o trace (d) —d.c —ow (1.65)
En intégrant la loi d’élasticité dans ’équation précédente la relation suivante est obtenue :
n=I[C:d—do—ow]+[-C:d’ —wP.o+ cw?] (1.66)
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En remarquant que :
1
Cijridy = 3 (
1

(OikOum + 0utdkm) Omjgr = A1.0 : g (1.67)
WikOk; = 5 ((5k5lm — 5jl(5km) Omigkl = As.o: g

Cijridir + Cijindir) = Cijrigm

L’équation (1.66) peut s’écrire :

n=I[C—A.c—Ax0o]:g

- 1.68
—[C:RI+ 590 —5.59 [6hy+ R": C:RI " :R": [C—0®6]:d (1.68)

Les tenseurs A; et Ay sont définis grace a (1.67). En utilisant les symétries sur les tenseurs C' et
¢ il est possible d’écrire que :

[C—0o®d]l:d=[C—-0®0]:g (1.69)
Ce qui permet d’arriver finalement & :

n=[C—A.0c—As0]:g

_ 1.70
—[C:RI+S9.0 —0.89] [6py + R : C : RY] 1:R’h:[C—J®5]:g (1.70)
L’expression du module tangent [ est alors donnée par :
l=[C— Ay.0— As.
[ 1.0 = Ay.0] (1.71)

—[C:RI+ 890 — .59 [y + R": C: R . R": [C — 0 ® 6]

L’expression du module tangent élastoplastique en grandes déformations a donc été obtenue. La
premiére ligne de (1.71) peut étre vue comme la partie élastique du module tangent ou il y a
Papparition de termes supplémentaires par rapport aux petites déformations. La seconde ligne,
quant a elle, correspond a la partie plastique du comportement. Les termes supplémentaires liés
a la formulation en grandes déformations sont ceux oul interviennent la partie antisymétrique
du tenseur de Schmid S et le produit ®. Ces termes, tout comme les expressions A;.0 et As.o,
sont donc des termes d’adoucissement pouvant avoir un impact sur la limite de ductilité qui sera
étudiée au chapitre 3. Il est a noter que, du fait de la formulation en grandes déformations, ce
tenseur ne posséde pas de symétries.

Il reste maintenant a définir I’évolution des variables internes ce qui fera I'objet du prochain
paragraphe. Les différents facteurs qui conduisent a de ’adoucissement et donc a la limite de
ductilité introduits au niveau de la loi locale seront ensuite discutés. Enfin la comparaison des
résultats obtenus avec la modélisation proposée sera réalisée sur plusieurs matériaux pour des
chargements simples et complexes.

1.4.4 Evolution des variables internes
Angles d’Euler

L’orientation d’un monocristal peut étre définie dans I'espace grice & un triplet d’angles
appelés angles d’Euler [HPL78|. Ces trois angles sont notés o1, ¢ et 9. Pour définir la position
du repére monocristallin par rapport au repére du matériau, il est nécessaire d’effectuer trois
rotations [Cle80] & partir du repére décrit par les directions normales (DN), de laminage (DL)
et transverse (DT) :
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Fi1a. 1.11 — Définition des angles d’Euler

— Une rotation d’angle ¢ autour de la direction normale DN qui crée le repére 1,
— Puis une rotation d’angle ¢ autour de la nouvelle direction de laminage du repére 1 DL,
qui crée le repére 2,
— Enfin, une rotation d’angle w9 autour de la direction normale du repére 2 DNo.
Ces trois opérations peuvent étre représentées par la figure (1.11) tirée de Hansen et al. [HPL78|,
le repére du cristal est représenté grace aux directions [001], [010] et [100]. La matrice de passage
P du repére local vers le repére global a alors pour expression :

COS (1 COS g — sin (1 sin o cos ¢ €OS (2 sin 1 + sin @3 cos @1 cos @ sin @9 sin ¢
P =] —cosp;sinyy —sinp) cospgacose —sin ) sin g — coS (1 COS (P2 COS P €OS (P2 Sin ¢
sin 1 sin ¢ — €OS (1 Sin ¢ cos ¢
(1.72)
De plus la rotation du cristal est supposée étre uniquement due & la partie élastique du taux
de rotation imposé w® [INN83|, [NBTO01]. La loi d’évolution d’un vecteur s peut ainsi s’écrire
[INN83] :

§=wcs (1.73)
En combinant (1.72) et (1.73), les lois d’évolution de ces trois angles sont les suivantes [NBTO01] :

oyl S89
'12 sin ¢
¢ = whg cos Y1 — Wiz sin g (1.74)

p1 = (wiz cos @1 + w3 sin 1)

ho = ¢, cos Sa si
P2 sing (w3 cos p1 + wh3 sin 1)

Il y a cependant un probléme d’indétermination qui est engendré dans le cas ou ¢ est nul. En
effet, dans ce cas-1a, la décomposition en angles d’Euler n’est plus unique et il n’est plus possible
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

de calculer leurs évolutions. Les lois d’évolution seront alors choisies comme :

. wy
ey
¢ = w§s COS Y1 — Z:UTS sin 1 (1.75)
(o = — 12
2

Gradient de la transformation

Il est nécessaire de connaitre au cours du chargement I’évolution de la déformation qui est
liée a celle du gradient de la transformation (cf. Annexe A). Il y est donné la relation :

g=F.F! (1.76)

Ce qui est imposé au monocristal c’est g et il faut calculer I'évolution de F'. A partir de (1.76)
la relation suivante peut étre déduite :
F=g.F (1.77)

1.4.5 Différentes voies d’adoucissement

Dans ce mémoire a la limite de ductilité des aciers est étudiée, il est donc important de
connaitre les différents facteurs et phénoménes qui conduisent & de I’adoucissement. Au niveau
de la loi locale il a été montré que I’adoucissement pouvait étre provoqué par :

— Les termes liés aux grandes déformations dans I’expression du module tangent,

— Le terme d’annihilation des dislocations,

— L’évolution des angles d’Euler.

1.4.6 Algorithme de calcul et méthode de résolution

Par souci de simplicité, le choix d’une intégration dite explicite a été fait. A chaque pas de
calcul les variables y; (ot ¢ varie de 1 au nombre de variables & calculer) sont réactualisées grace
a un schéma de la forme :

yi (t + At) = y; (1) + Ay; (1.78)

11 existe plusieurs facons de calculer Ay;, les méthodes les plus utilisées sont les schémas d’Euler
et de Runge-Kutta détaillés en Annexe B. Comme montré dans cette annexe, le schéma de
Runge-Kutta d’ordre 4 donne des résultats qui ne dépendent presque pas de la taille du pas de
calcul a l'inverse du schéma classique Eulérien. La précision du schéma Runge-Kutta 4 est celle
du schéma Eulérien & la puissance 4. Par exemple, si la précision en Euler est de 1072 alors elle
sera en Runge-Kutta de 10~8 pour un méme pas de calcul. Il parait donc possible de faire des
calculs avec de grands pas afin de gagner du temps tout en restant suffisamment précis.

En plus d’intégrer la loi de comportement grace & une méthode performante, il est possible
d’adapter le pas de calcul de maniére a faire des petits pas 1a ot il y a des brusques changements
de pentes et autoriser de grands pas lorsque la pente évolue peu. Les difficultés numériques
auront lieu lors du passage de I'élasticité a la plasticité lors de chargements simples, et pour les
chargements complexes lorsque la plastification a lieu & nouveau (essai Bauschinger par exemple).
Pour remédier a cela, il est possible de faire un calcul de prédiction dans lequel est vérifié si la
contrainte atteinte en fin de pas sort de la surface de charge au début du pas et si, en méme temps,
Iincrément de contrainte est grand. C’est & ce moment 14, en effet, qu’il y a le plus de risque
d’instabilité numérique (cf. Annexe B). En conséquence, si ces deux conditions sont vérifiées au
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1.5. Résultats préliminaires

Paramétres Te0 00 Y1 b9 P2, 90 Ye D
Valeur 100 MPa  1.0.10°m=2 20° 40° 60° 120 1nm 1 mm

TAB. 1.4 — Paramétres pour les résultats qualitatifs

Systéme n m  Systéme n m  Systéme n m
1 (111)  [110] 5 (111) [101] 9 (111)  [011]
2 (111)  [101] 6 (111) [011] 10 (111) [110]
3 (111)  [011] 7 (111) [110] 11 (111)  [101]
4 (111)  [110] 8 (111)  [101] 12 (111)  [011]

TAB. 1.5 — Numérotations des systémes de glissement pour une famille

méme moment, le pas de calcul est diminué. La figure (1.12) donne I’algorithme employé ici pour
intégrer la loi locale.

Maintenant que le modéle proposé est entiérement défini, il faut tout d’abord vérifier que
de bons résultats qualitatifs en matiére d’évolution des variables internes telles que la densité
de dislocations ou le nombre et la nature des systémes de glissement sont obtenus. Ensuite,
la validation quantitative sera faite en comparant les simulations numériques & des résultats
expérimentaux tirés de la littérature.

1.5 Résultats préliminaires

Dans cette partie, I’évolution qualitative des variables internes va étre étudiée et comparée
aux attentes. Pour cela est défini un jeu de paramétres proches des paramétres identifiés pour
les différents aciers étudiés dans ce mémoire ainsi qu’un chargement. Les paramétres sont donnés
dans le tableau (1.4), ce sont les mémes que ceux de 'annexe B. La premiére chose & vérifier
est 'activation des systémes de glissement. Pour cela, les résultats obtenus par Nesterova et al.
[INBTO01] serviront de référence. Les auteurs ont utilisé le modéle de Taylor (qui est considéré
comme une référence) pour déterminer les systémes actifs. Ils ont, de plus, pris en compte une
seule famille de systémes de glissement & savoir (111) < 110 >. La numérotation de ces systémes
est donnée dans le tableau (1.5). Le tableau (1.6) montre que, dans chacun des cas testés,
les systémes majeurs actifs sont les mémes pour les deux approches. Cependant dans un des
cas, un des systémes mineurs prédit par le modéle de Taylor n’est pas prédit par le modéle
proposé. Cette différence peut étre imputée au fait que ’activation des systémes dépend non
seulement de I'orientation cristallographique mais aussi de la matrice d’interaction entre systémes
de glissement. Cette matrice n’étant pas explicitement donnée dans [NBTO01] cela peut expliquer
lerreur. Il y a, dans le modéle proposé, des systémes dits résiduels. Il sont appelés ainsi car
leur taux de glissement < est au moins 100 fois plus faible que celui des systémes majeurs et
mineurs. Ces systémes supplémentaires sont dus & I'introduction de la loi tangente hyperbolique
qui est une fonction continue utilisée en lieu et place d’un seuil. Cela est assez similaire & 1’élasto-
visco-plasticité dans laquelle tous les systémes sont actifs mais seulement quelques-uns ont des
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Initialisation du probléeme
0=0, I=C,F=Identité,Itération RK4=0

Lecture des parametres d’entrée

To Yo & Po Po % P 3gagE vad

Application de I’incrément
de déformation g

Calcul de la matrice d’écrouissage H

On divise le pas de fagon

a avoir 8(5=’cc 2

Determination des systémes actifs

Calcul des vitesses de glissement

Non

On considere nulle
les vitesses négatives

Les vitesses sont
positives

Oui

Calcul des incréments des variables

TP G 9§ ¢F

Non

o>2. It _ et 8(5>1:C

Oui

Itération RK4 = Itération RK4+1

Non

Itération RK4 =4
Oui

Mise a jour des variables

| Aller au pas suivant |

F1G. 1.12 — Algorithme d’intégration de la loi locale
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1.5. Résultats préliminaires

Convention de Systémes ma- Systémes  Systémes ma- Systémes  Systémes
laminage jeurs [NBTO1] mineurs jeurs (modéle mineurs résiduels
[NBTO1]  proposé) (modéle (modeéle
proposé) proposé)
(111) [121] 8 2 8 2 1,4,6,7,9,10,12
(111) [110] 10 1 10 1 3.,5,6,8,11,12
(111) [1415] 10,8 1,2 10,8 1,2 3,5,6,7,12
(111)[11511] 6,8 3,11 6,8 3 47,9
(001) [100] 2,3,5,6,8,9,11,12 Aucun 2,3,5,6,8,9,11,12 Aucun Aucun

TAB. 1.6 — Comparaison entre les systémes de glissement actifs détectés par le modéle proposé
et ceux donnés dans la littérature

1.4e+13

1.2e+13 e
le+13 [ L i
8e+12 - / _
Ge+12 / i

de+12 7 -

Densité de dislocations 1/m”~2
N

2e+12 - o

0 P i | |
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4 1.6
Déformation de Green—Lagrange 11

F1G. 1.13 — Evolution de la densité de dislocation lors d’un essai de laminage

amplitudes de glissement non négligeables. D’une maniére générale il est possible de dire que
I'utilisation d’une loi continue & la place d’une loi a seuil permet de détecter les "bons" systémes
de glissement.

Maintenant I’accent va étre mis sur I’étude de I’évolution des variables propres au monocristal
a savoir la densité de dislocations, le libre parcours moyen des dislocations, la cission critique et
lorientation cristallographique. La figure (1.13) présente ’évolution de la densité de dislocations
lors d’un essai de laminage. [’évolution est représentée pour I’ensemble des systémes activés au
cours de la déformation ainsi que pour un des systémes non actifs. Sur cette figure, I’accroissement
de la densité de dislocations est trés rapide au début du chargement puis tend a se stabiliser vers
une valeur seuil. Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus par Peeters et al. [PBT*01] pour
le modéle de stockage et d’annihilation des dislocations détaillé au début de ce chapitre. De plus,
la valeur maximale que peut atteindre la densité de dislocations peut étre calculée. C’est lorsqu’il
n’est plus possible d’en stocker soit p = 0. Ici, les variations des densités de dislocations sont
dépendantes les unes des autres. Comme la valeur seuil ne peut pas étre calculée directement,
d’apreés la figure (1.13) il est supposé que quatre systémes de glissement sont activés de la méme
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0.001

le-04 [

le-05 E

Libre parcours moyen des dislocations (m)

le—06 I I I I I I I
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2 1.4 1.6

Déformation de Green—Lagrange 11

F1G. 1.14 — Evolution du libre parcours moyen des dislocations lors d’un essai de laminage

maniére et que chaque systéme posséde la méme densité de dislocations. Ainsi :

1
P =0 75— 2yep” =0 (1.79)

En combinant cette hypothése et (1.49), le libre parcours moyen des dislocations sur le systéme
actif g peut étre calculé comme :
1 1 n v/ 3p9

— = 1.80
L9 Dmoy 90 ( )
Il faut donc résoudre une équation du second degré et le résultat suivant est obtenu :
1 3 4y, 3 /3 8y 13, —2
pd =— |- +— = - ~1.35+%10"m 1.81
e 893 (98 Dmoy 90 98 Dmoy ( )

Le résultat trouvé est trés proche de la valeur seuil calculée numériquement. La différence provient
de I'hypothése selon laquelle les densités de dislocations sur les quatre systémes de glissement
sont les mémes. Cela permet donc de valider la fagon dont est modélisée 1’évolution de la densité
de dislocations.

Maintenant, la valeur du libre parcours moyen des dislocations est étudiée. Etant donné la
formule (1.49), la valeur, & un moment donné, du libre parcours moyen des dislocations varie
trés peu d’'un systéme de glissement a l'autre. Sur la figure (1.14) ne seront présentés que les
systémes qui ont le plus petit et le plus grand libre parcours moyen. Physiquement, le libre
parcours moyen des dislocations doit tendre, pour des grandes déformations, vers la taille des
cellules de dislocations [PBT*01],[Pee02]. Dans le cas présenté ici, il est possible d’utiliser les
relations (1.80) et (1.81) pour avoir un ordre de grandeur de la valeur du libre parcours moyen
lorsque la densité de dislocations a atteint son maximum. Le résultat trouvé est :

LY ~ 15um (1.82)

Le calcul se rapproche donc fortement du résultat théorique. Cette valeur semble assez élevée
par rapport & ce qui est couramment relevé expérimentalement au microscope électronique a
transmission (MET). Cela est dii au choix arbitraire des paramétres , avec un jeu de parameétres
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1.5. Résultats préliminaires

Cission critique (MPa)

100 I I I I I I I
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 12 1.4 1.6

Déformation de Green—Lagrange 11

F1G. 1.15 — Evolution de la cission critique lors d’un essai de laminage

différent il aurait été possible d’obtenir des libres parcours moyens plus proches des quelques
microns généralement observés. Cette figure laisse apparaitre une des imperfections du modéle
proposé. En effet, lors d’un trajet monotone il se forme une microstructure de dislocations dans
laquelle les cellules de dislocations ont une forme allongée (sauf pour les trajets biaxés). Il faudrait
donc trouver un grand écart entre les libres parcours moyens d’un systéme a ’autre, ce qui n’est
pas le cas ici. La modélisation faite revient donc a considérer les cellules de dislocation comme
des ellipses plus ou moins allongées de la méme maniére que dans [Mul94], [Aub98] et [Lan00],
cela restant assez éloigné de la réalité physique.

Comme pour le libre parcours moyen des dislocations, est présentée 1’évolution de la cission
critique sur les systémes de glissement pour lesquels sa valeur est la plus grande et la plus faible.
La forme de la courbe obtenue est comparable & celle de la densité de dislocations. Ceci est
logiquement 1ié a I’évolution de la cission critique qui est régie par la vitesse de glissement (1.45),
elle-méme pilotant celle de la cission critique (1.47). L’allure de 1’évolution de la cission critique
est montrée sur la figure (1.15) sur laquelle est montré qu’au début du chargement il y a un fort
écrouissage, que celui-ci diminue a cause de I'annihilation des dislocations qui devient de plus
en plus importante pour aller vers une valeur seuil. En utilisant la relation (1.44), en faisant
les mémes hypothéses que pour calculer la densité de dislocations seuil et en supposant que les
termes de a9" sont égaux & 1 alors :

Temaz = Teo + 20 b/ Pmaz = 173MPa (1.83)

La valeur seuil simulée est proche de celle attendue. Il ne reste plus qu’a valider 1’évolution
des angles d’Euler au cours du chargement. C’est 1'objet de la figure (1.16). sur laquelle les
angles d’Euler évoluent rapidement au début du chargement puis tendent & se stabiliser. Ces
résultats peuvent étre comparés a ceux obtenus par Nesterova et al. [NBT01| pour des essais de
cisaillement. En effet, les auteurs ont observé que les monocristaux avaient tendance & s’orienter
rapidement selon la fibre v puis a rester dans une position dite stable. Qualitativement cet effet
se retrouve donc bien.

Un effet associé aux grandes déformations dii & 'apparition de termes liés & la rotation du
réseau cristallin dans I'expression du module tangent va étre présenté. La définition de la cission
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F1G. 1.16 — Evolution des angles d’EKuler lors d’un essai de laminage
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FiG. 1.17 — Effet des termes d’orientation sur le comportement monocristallin

résolue sur un systéme de glissement g est :
™ =0:RY (1.84)

En dérivant cette équation :
i9=6:RI+0:RY (1.85)

L’expression (1.85) montre que si la rotation du réseau est suffisamment grande alors il est pos-
sible d’avoir un systéme de glissement qui soit actif tout en ayant une contrainte qui diminue.
La figure (1.17) présente I’évolution de la contrainte lors d’un essai de traction uniaxiale pour
deux orientations différentes. Il apparait clairement que, selon 'orientation initiale, il est pos-
sible d’obtenir juste aprés que le matériau soit entré en plasticité une phase d’adoucissement
immédiatement suivie par une phase d’écrouissage. Cela provient du fait que le réseau cristallin
a tendance & beaucoup évoluer au début de la déformation avant de s’orienter dans une position
stable [NBTO01].
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1.6. Résultats quantitatifs

Tous ces résultats qualitatifs permettent de montrer que 1’évolution de toutes les variables
du modéle proposé est conforme aux attentes. Les valeurs de saturation obtenues sont proches
des valeurs attendues. La partie suivante aura pour but de valider quantitativement les résultats
du modéle par rapport & des résultats expérimentaux tirés de la littérature.

1.6 Reésultats quantitatifs

Dans ce chapitre, une loi de comportement monocristalline a été définie. Elle a été construite
de maniére & représenter au mieux les phénoménes élémentaires de la déformation plastique. Il a
été montré que, qualitativement, tous les éléments introduits permettaient d’obtenir des résultats
intéressants. Il faut s’intéresser maintenant a la modélisation de matériaux réels. En effet, pour
réaliser un modéle de transition d’échelles performant, il faut s’assurer que le comportement
est bien décrit & chaque échelle. Lorsqu’est réalisée la transition d’échelles, qui peut étre vue
comme une moyenne pondérée, certaines erreurs peuvent étre minimisées du fait qu’elles seront
"noyées" dans les opérations de moyenne. Par exemple, si un comportement aberrent est calculé
pour un des grains alors que pour les autres le calcul est correct, cet erreur ne sera pas visible
si le polycristal comporte beaucoup de grains. De la méme maniére, et comme montré plus loin,
la distinction entre les cissions critiques des familles de systémes de glissement n’a d’effet visible
que dans le cas monocristallin. C’est pour cela que, dans cette partie, les résultats du modéle
vont étre comparés aux résultats expérimentaux. La mise en ceuvre d’une campagne d’essais
sur des monocristaux de fer est trés difficile et cotteuse en temps [Duo77|, [Ter66]. Comme le
but de ce mémoire est d’étudier le comportement de polycristaux, les résultats issus de différents
travaux antérieurs seront utilisés. Il sera montré que la loi de comportement proposée est capable
de décrire le comportement de monocristaux pour des trajets de cisaillement, de traction et
complexes.

1.6.1 Identification des paramétres

Pour chacun des matériaux testés il y aura quatre paramétres a identifier si 'orientation de
tous les monocristaux connue et un cinquiéme, qui sera le premier angle d’Euler, dans le cas ot les
orientations cristallographiques ne sont pas complétement définies. De plus, cette identification
est aisée car les paramétres dépendent trés peu les uns des autres :

— Le parametre D,,,, est la plus petite dimension des éprouvettes testées.

— Le paramétre du libre parcours moyen des dislocations gy a surtout un effet pour des petites
déformations, plus il est faible plus la pente d’écrouissage dans cette zone est forte.

— La distance d’annihilation critique y. joue surtout un roéle pour des déformations impor-
tantes, plus elle est faible plus la pente d’écrouissage est importante dans cette zone.

— La cission critique initiale 7.9 a un effet presque uniquement sur la limite élastique dont
elle vaut environ la moitié.

Ces observations seront reprises plus en détail au chapitre 3 lorsque la dépendance de la limite
de ductilité vis & vis des parameétres matériau sera étudiée. Ces paramétres s’identifient sur des
portions différentes de la courbe expérimentale ce qui permet d’avoir une identification unique.
Dans le cas ou le premier angle d’Euler n’est pas connu, une identification paramétrique sera
réalisée pour des valeurs de cet angle de 5 en 5° tout en le considérant constant d’un essai &
I’autre. L’angle choisi sera celui qui permet d’obtenir les meilleurs résultats.
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Paramétres 7.,{110}

110MPa

700{112}
140MPa

90 Ye Dmoy
25 4.5nm 1 mm

0
1.0.109m 2

Valeur

TAB. 1.7 — Paramétres pour la comparaison théorie/expérience pour des essais de cisaillement

1.6.2 Essais de cisaillement sur des monocristaux de fer-silicium

Dans cette partie les résultats obtenus par ce modéle avec ceux de Rauch [Rau98| seront
comparés pour des monocristaux de fer-silicium contenant 2.9% de silicium. L’auteur a réalisé
des essais de cisaillement sur quatre monocristaux, chacun ayant une orientation différente. Pour
valider le modéle, un jeu de paramétres qui permette de prédire le comportement du monocristal
dans chaque cas va étre recherché. Le tableau (1.7) donne les paramétres identifiés. Il a été
nécessaire de différencier les cissions critiques initiales des deux familles de systémes de glissement
de fagon a modéliser au mieux la limite élastique, cette différence ayant été mise en évidence par
Orlans-Joliet [0J89] dans sa thése. Des résultats obtenus les conclusions suivantes peuvent étre
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F1G. 1.18 — Comparaison entre théorie et expérience pour des essais de cisaillement selon diffé-
rentes orientations tirés de [Rau98|

Direction [112] dans le plan (110) d) Direction [111] dans le plan (110)

tirées :
— Dans chacun des cas, la limite élastique est bien prédite alors qu’elle varie énormément
d’un essai & 'autre. Ce bon résultat est surtout di a la différentiation des cissions critiques
entre les familles de systémes de glissement. L’orientation cristallographique joue elle aussi
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1.6. Résultats quantitatifs

Paramétres 1, 7.0{110} 7,{112} 00 90 Ye Doy
Valeur 90° 11MPa 11.5MPa 1.0.10°m=2 280 3.25nm 0.5 mm

TAB. 1.8 — Paramétres pour les essais de cisaillement tirés de [KN67|

un réle important mais ne permet pas de générer des écarts au niveau de la limite élastique
assez importants pour se rapprocher autant de ’expérience.

— La pente d’écrouissage est, elle aussi, trés bien décrite tout au long du trajet. Cependant
pour des déformations de 'ordre de 8% dans la direction [001] elle a tendance & étre sous-
estimée. Ces résultats sont dus au fait que la plasticité cristalline prend en compte la forte
dépendance de la pente d’écrouissage vis a vis de 'orientation cristallographique.

— Le modéle est apte a prendre en compte le fait que les pentes d’écrouissage varient énor-
mément d’un essai & Pautre. Par exemple, pour les cas a) et ¢) 'écrouissage a une allure
quasi linéaire, alors que, pour les deux autres cas, il se rapproche plus d’une parabole.

— Les valeurs des paramétres identifiés pour la validation sont en accord avec ceux identifiés
par Hoc et Rey [HROO| pour des polycristaux d’acier doux. Les auteurs utilisent une loi
de comportement monocristalline similaire & celle étudiée ici, cependant la vitesse de glis-
sement est modélisée grace a une loi puissance de la méme forme que (1.16). Les valeurs
des paramétres étant proches, cela permet de dire que I’approche utilisée ici donne des
parameétres qui ont un sens physique.

Ces résultats permettent de considérer que le modéle de comportement monocristallin proposé
est capable de prédire le comportement pour des essais de cisaillement.

1.6.3 Essais de cisaillement sur des monocristaux de fer

Dans cette partie, les résultats expérimentaux obtenus par Keh et Nakada [KN67| vont étre
comparés a ceux issus du modéle. Dans cet article, contrairement a la partie précédente, seule la
direction de cisaillement indiquée dans le triangle standard est donnée par les auteurs. Elle ne
permet de déduire que deux des trois angles d’Euler qui définissent 1’orientation monocristalline.
I1 a donc été décidé de prendre le troisiéme angle d’Euler comme paramétre a identifier (méme
valeur pour tous les essais) et de chercher un jeu de paramétres qui permette d’avoir une bonne
adéquation entre théorie et expérience. Enfin, dans certains des essais de cisaillement, il apparait
le stade I de la déformation dit stade de glissement facile. C’est un stade dont la présence n’est
visible que dans le cas de monocristaux cubiques centrés [FPZ95b] et qui n’a pas été pris en
compte dans le modéle proposé. Ce stade a donc été "gommé" lorsqu’il apparaissait sur les essais
expérimentaux et il a été supposé que la déformation commencait directement au stade II dans
lequel plusieurs systémes de glissement sont activés. Cette hypothése semble acceptable car le
modeéle proposé a pour but de modéliser le comportement de polycristaux dans lequel le stade
I de la déformation n’est pas observé. Le tableau (1.8) donne le jeu de paramétres identifiés. 11
est & noter que les paramétres identifiés sont trés différents du cas fer-silicium, en particulier
il y a un rapport d’environ 10 entre les limites élastiques des deux matériaux. Cette différence
de limites élastiques va donc engendrer aussi de grands écarts au niveau des autres paramétres.
De ces sept essais, dont les résultats sont consignés dans la figure (1.19), certaines conclusions
peuvent étre tirées :

— Tout d’abord, du fait des orientations cristallographiques choisies par les auteurs, la limite

élastique varie peu d’un essai a I’autre ce qui suppose que la cission critique initiale est peu
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du monocristal en grandes déformations plastiques

différente entre les familles de systémes de glissement. Cela explique pourquoi les valeurs
identifiées sont trés proches (respectivement 11 et 11.5 MPa pour {110} et {112} ). Sur la
figure (1.19), dans chacun des cas, la limite élastique est bien prédite par le modéle.

La valeur de contrainte atteinte dans ces essais est faible, I’effet des termes d’orientations
comme pour la figure (1.17) ne doit pas ou peu étre observé, ce qui est bien le cas.

En ce qui concerne les pentes d’écrouissage, a chaque fois, la pente numérique est assez
proche de la pente expérimentale. Cependant pour I’essai c¢), dans lequel une activation puis
une désactivation d’un systéme de glissement entraine la formation d’un point d’inflexion
ne se retrouvant pas sur la courbe expérimentale, le résultat est moins bon. D’autre part,
pour essai d), la pente d’écrouissage au début est assez fortement surestimée alors que,
au contraire, a partir de 10% de déformation elle est fortement sous-estimée. Malgré ces
deux essais ( ¢) et d)) qui concordent moins bien avec I'expérience la pente d’écrouissage
est tout de méme bien simulée pour toutes les orientations.

Enfin, le niveau de contrainte calculé numériquement est toujours proche du niveau expé-
rimental avec une erreur généralement inférieure a 10%.

Tous ces essais permettent de dire que le modéle proposé est capable de décrire le comporte-
ment de monocristaux lors d’essais de cisaillement pour différents matériaux de symétrie cubique
centrée.

1.6.4 Essais de traction sur des monocristaux de fer

Dans cette partie, les résultats expérimentaux obtenus par Pollnow et al. [PPL72| seront

comparés a ceux issus du modéle. Comme pour le cas précédent, seule la direction de traction est
indiquée ce qui ne permet d’avoir accés qu’a deux des trois angles d’Kuler. Le jeu de paramétres
identifiés dans ce cas est donné dans le tableau (1.9).

Paramétres ¢ 7,{110} 7,{112} 00 90 Ye Doy
Valeur 0° 17MPa  18MPa 1.0.10°m~2 100 2.25nm 2 mm

TAB. 1.9 — Paramétres pour les essais de cisaillement tirés de [PPL72]

Les résultats obtenus sont consignés dans la figure (1.20). De cette figure, les conclusions

suivantes peuvent étre tirées :
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— Pour les essais a),b),c) et d) de bons résultats pour la modélisation du comportement

sont obtenus que cela soit au niveau de la prédiction de la limite élastique ou de la pente
d’écrouissage. 11 est & noter que, dans le cas d), la contrainte diminue puis augmente au
moment de ’entrée en plasticité. Cela est dii, comme montré précédemment, au formalisme
des grandes déformations qui peut générer de tels effets du fait de la rotation du réseau
cristallographique.

En ce qui concerne l'essai e), le résultat est mauvais. L’orientation du monocristal est telle
que la limite élastique est plus grande que dans les autres cas, cependant elle est fortement
surestimée. Cette erreur peut provenir du fait que 'orientation exacte du monocristal n’est
pas connue, en effet dans les deux matériaux étudiés précédemment la limite élastique était
bien modélisée. Cela induit, de la méme maniére, le fait que la pente d’écrouissage calculée
est largement surestimée ce qui génére des erreurs supplémentaires.

Pour Pessai f), la pente d’écrouissage est surestimée pour des faibles déformations puis
sous-estimée pour de plus grandes déformation. Les écarts pour les essais e) et f) peuvent
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rentes orientations tirés de [KN67]
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Chapitre 1. Modélisation du comportement du

monocristal en grandes déformations plastiques
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1.7. Conclusion

Paramétres @1 7,0{110} 7{112} 00 90 Ye Doy
Valeur 65°  8MPa 9MPa  1.0.10°m=2 350 0.75nm 1 mm

TAB. 1.10 — Paramétres pour les essais de cisaillement tirés de [KN67|

étre imputés au fait que l'orientation cristallographique n’est pas entiérement connue.
— Pour 'essai g) le résultat est globalement bon, cependant un "saut" sur la courbe numérique
qui correspond & l'activation puis a la désactivation d’un systéme de glissement est observé.
D’une maniére générale il est possible de dire que le modéle proposé est apte a prédire le com-
portement dans le cas d’essais de traction uniaxiale.

1.6.5 Essais de cisaillement complexe sur des monocristaux de fer

Dans cette section, les essais réalisés par Keh et Nakada [KN67] sur des monocristaux de
fer seront comparés avec la simulation. Il est & noter que le matériau n’est pas le méme que
pour le cas du cisaillement simple. Les auteurs ont réalisé un essai de cisaillement simple suivi
d’un essai de cisaillement simple dans une autre direction. Pour simuler cela, dans chacun des cas
étudiés, un triplet d’angles d’Euler pour le premier trajet et un autre pour le second trajet seront
définis. Comme dans les deux cas précédents seuls deux des trois angles d’Euler sont donnés par
les auteurs, le troisiéme sera calculé a posteriori. Les paramétres identifiés sont donnés dans
le tableau (1.10) : Les résultats obtenus sont consignés dans la figure (1.21). Les conclusions
suivantes peuvent étre données :

— Pour les cas a),b),c) et e) une bonne adéquation entre les résultats expérimentaux et cal-

culés est observée. Cependant, au moment du changement de trajet, la zone de transition
entre les régimes élastique et plastique est mal modélisée. Dans le premier trajet une mi-
crostructure de dislocations est créée et il est nécessaire de I’"effacer" avant d’en initialiser
une seconde lors du deuxiéme chargement [Pee02|. Durant cette étape, la densité de dislo-
cations reste constante mais leur arrangement spatial est modifié de maniére a créer une
nouvelle microstructure. Le modéle présenté ici ne prend pas en compte la notion de pola-
risation des dislocations ni celle de cellules. Cela explique ces écarts et le fait que le calcul
se rapproche de I'expérience lorsque la déformation augmente.

— Pour le cas d), une mauvaise adéquation entre calcul et expérience est observée. Comme

les quatre autres tests donnent de bons résultats, cette erreur peut provenir de I’hypothése
forte selon laquelle le premier angle d’FKuler est considéré comme constant d’un essai a
lautre (si cet angle est modifié de 30°, le résultat obtenu se rapproche alors beaucoup plus
de l'expérience).
Ces résultats montrent donc que la loi de comportement locale permet aussi de prédire des
chargements complexes.

1.7 Conclusion

Dans ce chapitre, I’étude des phénoménes & 'origine de la déformation plastique & 1’échelle
d’un monocristal a été menée. Il y a été tout d’abord retenu que le principal mécanisme de la
déformation plastique est, dans les matériaux étudiés ici, le glissement des plans cristallins. Grace
& une approche multi-systémes, la vitesse de glissement des plans cristallins est calculée & partir
de la loi de Schmid. L’écrouissage intracristallin est, quant & lui, régi par I’évolution de la variable
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F1Gg. 1.21 — Comparaison entre théorie et expérience pour des essais de cisaillement complexe
selon différentes orientations tirés de [KN67]
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1.7. Conclusion

densité de dislocations moyenne par systéme de glissement. Cette évolution a été modélisée en
prenant en compte leur création, leur stockage et leur annihilation grace & une loi basée sur la
relation d’Orowan [Oro34|. L’interaction entre les différents systémes de glissement est prise en
compte via une matrice d’anisotropie comportant neuf termes, chaque terme modélisant un type
d’interaction entre systémes de glissement.

Ce qui fait la nouveauté au niveau de la loi de comportement c’est la gestion de 'activation
des systémes de glissement. Fn effet, dans le cas élastoplastique la formulation classique passe par
une minimisation de I’énergie entrainant I’introduction d’une analyse combinatoire extrémement
cofiteuse en temps de calcul. La formulation donnée ici et inspirée de la viscoplasticité, propose
de conjuguer les avantages de la viscoplasticité avec ceux de 1’élastoplasticité de maniére & étre
efficace au niveau du temps de calcul tout en étant conforme aux résultats de référence. Cette
nouvelle formulation, pour étre valable, doit détecter la méme activation au niveau des systémes
de glissement. C’est ce qui a été montré lorsque les systémes actifs dans le modéle proposé ont
été comparés avec ceux rigoureux de Nestorava et al. [NBTO1]. Il a aussi été montré que les
différents paramétres du modéle avaient une forte influence sur le comportement mécanique et
que leur influence était cohérente avec les attentes.

La comparaison directe avec ’expérience pour différents types de trajets a enfin été faite. Il a
été montré que, dans chaque cas, il était possible d’identifier un jeu de paramétres qui permette
de modéliser le comportement pour un ensemble d’orientations cristallographiques. Il est impor-
tant de remarquer que les paramétres & identifier sont moins nombreux que le nombre d’essais
mécaniques et que les orientations cristallographiques sont trés différentes d’un essai & 'autre
pour un méme matériau. Pour certains des matériaux étudiés dans ce chapitre, il a été montré
que des essais mécaniques étaient mal reproduits. Cette différence peut étre principalement due
a la mauvaise définition de l'orientation cristallographique (la valeur d’un des angles d’Euler est
identifiée) ; en effet dans le matériau pour lequel les orientations cristallographiques sont com-
plétement définies les résultats numériques sont trés proches de I'expérience. Cela permet donc
d’affirmer que la loi locale est apte & modéliser le comportement non seulement pour des tra-
jets simples (traction, cisaillement) mais aussi pour des trajets complexes (cisaillement dans une
direction puis cisaillement dans une autre direction).

11 est possible de passer maintenant & 1’étape suivante qui est la modélisation du lien entre
le comportement & 1’échelle locale et celui de ’agrégat polycristallin.
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

2.1 Introduction

Dans cette partie, la modélisation du comportement de ’agrégat polycristallin & partir de
celui de I'ensemble des grains (dont la loi de comportement a été décrite au chapitre précédent)
va étre étudiée. Pour cela, la loi de comportement macroscopique reliant le gradient de la vitesse
macroscopique G au taux de contrainte nominale macroscopique N va étre présentée. La forme
de cette loi est supposée incrémentale tout comme la loi locale :

N=L:G (2.1)

Le lien entre la contrainte nominale locale et macroscopique peut étre obtenue en imposant
.. .. e y . —
comme conditions aux limites sur la frontiére d’un solide OV de normale ni :

n.m = N.mi (2.2)

En appliquant ’équation d’équilibre div (Tn) = 0 par intégration volumique la relation (2.5)
peut étre démontrée :

/ mjdV = / (’I’lel‘j) sk dV = / nzkx]mde = le/ :vjmde =
|4 14 ov ov
\4 ov

Si des conditions aux limites en déformation sont imposées un calcul similaire & (2.3) donne un
résultat analogue en ce qui concerne le gradient des vitesses [FPZ95a]. La contrainte nominale et
le gradient de la vitesse macroscopiques sont donc les moyennes volumiques de leurs homologues
microscopiques (qui dépendent de la position x) soit :

G =g (2.4)
N =7 (@ (2.5)

Pour modéliser le lien qu’il y a entre les grandeurs locales et les grandeurs macroscopiques pour
la contrainte et la déformation, deux tenseurs d’ordre 4, A et B, qui dépendent de la position
du point x, appelés respectivement tenseur concentration du taux de déformation et tenseur
concentration du taux de contrainte sont introduits. Ils sont définis par :

gx)=A(x):G (2.6)

n(x)=B(z): N (2.7)
La moyenne volumique du gradient de la vitesse locale est égale au gradient de la vitesse macro-
scopique, ce qui implique que A et B ont certaines propriétés :

G=gx)=A(x):G=A(x):G=A(x)=1 (2.8)

De la méme maniére :

B(x)=1 (2.9)

La moyenne volumique de ces tenseurs de localisation est donc égale au tenseur identité d’ordre
4. En combinant les relations (1.51) et (2.5) :

N=n(x)=1(z):A(x):G=1(z): A(z): G (2.10)
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2.2. Modélisation de la transition d’échelles

Ce qui permet de déduire 'expression du module tangent macroscopique :
L=1(z): A(x) (2.11)
Le tenseur B peut se calculer & partir du tenseur A en utilisant (2.7) et (1.51) :

n(z)=B(z): N=B(z):L:G=1(z): A(z): G (2.12)

B(z):L=1(z): A(x) (2.13)

B(z)=1(z): A(x): L7}

A(@)=1"(z):B(z): L (2.14)

Dans ce chapitre, les principales méthodes de transition d’échelles permettant de calculer les
tenseurs de concentration vont étre rappelées. La méthode de transition d’échelles retenue devra
étre performante et modéliser au mieux la physique. Ici, la recherche d’un nouveau modéle de
transition d’échelles ne sera pas menée car ce n’est pas l'objectif de ce travail. La méthode
autocohérente incrémentale au sens de Hill [Hil66] sera employée pour plusieurs raisons :

— Cette méthode, avec les faibles écarts de comportement mécanique entre les diverses phases
des matériaux étudiés ici, respecte les bornes de Hashin-Strickmann [Gil97].

— Cemodéle a été largement utilisé et a montré qu’il était capable de donner de bons résultats
en ce qui concerne la prise en compte des différences physiques intergranulaires en élasticité
[DP02], [CLL98| comme en élastoplasticité [LKB9I0], [ODWO04],

— Son écriture incrémentale est facile & intégrer dans un code de calcul.

Ensuite, cette méthode de transition d’échelles sera utilisée pour modéliser le comportement de
polycristaux d’acier. Pour cela, les résultats du modéle seront comparés a ceux issus d’essais
rhéologiques pour des aciers monophasés ferritiques avec et sans précipités ainsi que biphasés
ferrito-martensitiques. Ceci sera réalisé pour des chargements simples (traction uniaxiale,...) et
complexes (essais Bauschinger,...).

11 est possible de définir un critére de perte de ductilité qui ne dépend que du module tangent
et du chargement. Si 'expression du module tangent est suffisamment proche de I'expérience,
alors il sera possible de détecter la limite de ductilité (qui est en fait une perte d’ellipticité du
module tangent). Dans cette optique, il faudra donc se donner un modeéle qui refléte au mieux
I’expérience et étudier si tous les phénoménes physiques pris en compte dans cette modélisation
permettent de donner de bons résultats.

2.2 Modélisation de la transition d’échelles

2.2.1 Les modéles de Taylor-Lin et statique

Ces deux méthodes de transition d’échelles sont parmi les premiéres a avoir été introduites
respectivement en 1938 pour Taylor [Tay38| et en 1949 pour le modéle statique [BB49]. Elles
sont définies & partir des hypothéses les plus simples qu’il est possible de faire pour le lien qui
existe entre le comportement d’un grain et celui du polycristal :

— Soit tous les grains ont le méme taux de déformation & chaque instant, ce qui revient a

dire que le tenseur de concentration du taux de déformation est égal & 1’identité d’ordre 4 :
A (x) = I. Cela correspond au modéle de Taylor-Lin.
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

— Soit tous les grains ont le méme taux de contrainte & chaque instant, ce qui revient &
dire que le tenseur de concentration du taux de contrainte est égal & l'identité d’ordre
4 : B(x) = I. Cela correspond au modéle statique (souvent confondu avec le modeéle de
Sachs pour lequel il est supposé que la contrainte locale est proportionnelle & la contrainte
macroscopique et de telle sorte que s’active, dans chaque grain, le systéme ayant le facteur
de Schmid le plus élevé [BBGO1]).

En utilisant les relations (2.14) il est possible d’écrire que :
— Pour le modéle de Taylor :

A()=I1B(z)=1(z): L' (2.15)

— Pour le modéle statique :
Alx)=1""(2): L,B(x) =1 (2.16)

Ces deux modéles sont appelés modéles extrémes car ils représentent les simplifications
les plus fortes qu’il est possible de faire pour modéliser la transition d’échelles. Ils corres-
pondent aux bornes de Voigt et Reuss en élasticité. Les résultats obtenus par ces modéles
sont généralement assez éloignés de ’expérience du fait de la trés grande simplification des
interactions. En réalité, les grains ne se déforment pas de la méme maniére du fait de leur
orientation cristallographique différente de I'un & 'autre et de la trés grande anisotropie
du comportement plastique. Les incompatibilités de déformation ainsi générées vont créer
des contraintes internes qui ne sont pas prises en compte dans les modéles de Taylor et
statique. Le modéle de Taylor a cependant tendance a s’éloigner moins de ’expérience que
le modéle statique car, lorsque la déformation augmente, I’écart en déformation d’un grain
a l'autre a tendance a étre plus faible que celui en contrainte [Lin97]. Cela s’explique par le
fait que les grains ont tendance a s’orienter vers des positions dites stables pour des grandes
déformations. La partie suivante va présenter ce qui est & la base du modéle autocohérent
c’est a dire le calcul de la contrainte d’une inclusion dans un milieu infini.

2.2.2 Les calculs de contraintes internes d’Eshelby et de Kroner

Eshelby [Esh57] a calculé la solution du probléme d’une inclusion subissant la déformation
€P dans une matrice infinie élastique chargée uniformément & I'infini. La déformation imposée a
Iinclusion est dite libre car elle ne serait pas accompagnée de contraintes si elle agissait sur un
élément isolé [FPZ95a]. Ce modéle peut étre schématisé par la figure (2.1). Il a été écrit dans le
cadre des petites déformations et fait intervenir le lien entre la contrainte et la déformation mais
non entre leurs vitesses. Donc, par analogie aux autres modéles présentés ici, seront employées
la contrainte de Cauchy X et la déformation E en lieu et place du taux de contrainte nominale
N et du gradient de la vitesse G. Les tenseurs de concentration seront donc le lien entre les
contraintes et les déformations. La notion de tenseur de Green intervient dans ce modéle, il sera
explicité dans la suite. Le lien entre la contrainte locale o et la contrainte macroscopique 3 se
calcule en faisant intervenir le tenseur d’Eshelby S [Esh57] comme :

c=X+C:(I-9):¢ (2.17)

Dans le cas de I’élasticité isotrope, d’une déformation plastique incompressible et d’une inclusion
sphérique la relation (2.17) peut s’écrire sous la forme [BZ79] :

c=YX—-2u(l—-p)e (2.18)
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2.2. Modélisation de la transition d’échelles

B p
uw
/ : p / ¢ p
X by
F1G. 2.1 — Modélisation d’Eshelby Fi1G. 2.2 — Modélisation de Kroner

Ot p est le module de cisaillement de la matrice et § le paramétre d’accommodation élastique ne
dépendant que du coeflicient de Poisson v. Dans le cas de I’élasticité isotrope il est donné par :

_2(4-5v)

p= 15(1 —v)

(2.19)

Kroéner a étendu le modéle d’Eshelby au cas ot la matrice est élastoplastique. Contrairement a ce
qui a été fait auparavant, il est considéré que la matrice peut plastifier [BBG01|. Pour résoudre
ce probléme, Kroner propose de le considérer comme celui d’une inclusion d’Eshelby soumise a la
déformation libre eP dans une matrice soumise & la déformation uniforme EP. Cette modélisation
peut-étre représentée par la figure (2.2). Il a été montré que la relation de localisation peut se
mettre sous la forme [BZ79] :

o=X+2u(l-p8)(EP—£P) (2.20)

Cette modélisation impose que les déformations plastiques calculées soient trés proches les unes
des autres, le résultat obtenu est trés semblable a celui du modéle de Taylor-Lin. Les contraintes
internes ont donc tendance & étre largement surestimées [BZ79], [MZ99|. Afin de mieux prendre
en compte les phénoménes d’accommodation plastique entre la matrice et I’inclusion, Berveiller et
al. [BZ79] ont introduit une "simple fonction scalaire d’accommodation o" dans dans la relation
(2.20) qui s’écrit sous la forme :

o=%Y42au(l—p3)(EP —¢P) (2.21)
O « vaut environ : )
25
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

Cette modélisation est moins générale que la modélisation au sens de Hill qui sera présentée plus
tard mais a pour objectif d’améliorer les résultats obtenus par Kroner tout en restant simple
a utiliser [BZ79]. X, EP désignent respectivement la contrainte et la déformation plastique lors
d’un essai de traction selon la direction de traction. Le paramétre § garde, quant a lui, la méme
expression que pour le modéle de Kroner.

Toutes ces méthodes ont comme principal défaut de fortement surestimer les contraintes
internes. La principale cause vient du fait que c’est la déformation plastique qui est imposée. Elle
serait libre si elle agissait sur un élément isolé, alors que cela ne correspond pas a la physique.
En effet, la déformation plastique dépend de beaucoup de paramétres et notamment de 1’état
de contrainte. Hill [Hil66] a eu comme idée de choisir la déformation totale comme déformation
libre (la déformation plastique n’a donc plus besoin d’étre libre), puis de résoudre le probléme
d’homogénéisation ainsi posé de la méme fagon que précédemment et de maniére incrémentale.
Pour présenter la méthode autocohérente de Hill il faut d’abord introduire le tenseur de Green
qui permet de calculer ce qui est appelé I’équation intégrale cinématique et qui est & la base du
modéle autocohérent. Cela fera I'objet de la suite de ce chapitre.

2.2.3 Différentes approches autocohérentes

Cette partie a pour but de donner les limitations de la méthode utilisée pour modéliser le
comportement de l'agrégat polycristallin. L’approche autocohérente telle qu’introduite dans ce
mémoire et appelée modéle autocohérent incrémental au sens de Hill est trop "raide", c’est & dire
que le module tangent calculé a tendance a surestimer la réalité physique. Cela peut étre dii 4 I’hy-
pothése selon laquelle la complaisance de la matrice autour de I'inclusion est supposée uniforme
alors qu’elle devrait dépendre de ’état de contrainte local [Gil95|. Pour résoudre ce probléme, une
nouvelle formulation appelée formulation affine a été introduite (notamment dans [MBSZ00]).
Son principal avantage est qu’elle n’a pas a ce jour été mise en défaut en ce qui concerne la viola-
tion des bornes qu’il est possible de calculer dans le cas de modéles viscoplastiques. Cependant,
les différences entre les modéles autocohérents sont importantes quand les phases de I'agrégat po-
lycristallin ont des différences de propriétés extrémes [Gil95], [Gil97]|,[MZ99],[MBSZ00| en terme
de module tangent. Comme ce n’est pas le cas des matériaux étudiés dans ce mémoire, il sera
supposé que la méthode autocohérente choisie est & méme de bien reproduire le comportement.
Pour cela, dans la suite de ce chapitre, toute une série de comparaisons avec des essais rhéolo-
giques expérimentaux vont étre faites. Ici, comme le but de ce mémoire est la modélisation d’un
critére de perte de ductilité et non une amélioration des modeles de transition d’échelles, cela a
dicté le choix du modéle autocohérent au sens de Hill car trés pratique a intégrer dans un code
de calcul tout en donnant de bons résultats.

2.2.4 Introduction du tenseur de Green

Dans la majorité des modéles de transition d’échelles I’état mécanique d’une phase est assimilé
a celui d’une inclusion ellipsoidale de méme comportement immergée dans un milieu homogéne
fictif représentant le milieu environnant et soumis & des conditions homogénes a I'infini [BZ97]. La
solution du probléme d’inclusion s’obtient classiquement & partir des fonctions de Green. Il faut
introduire le tenseur de Green noté G du milieu de référence noté L° qui définit le déplacement
en z dii A une force unitaire f placée en z’.
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2.2. Modélisation de la transition d’échelles

Mise en équations du probléme

11 faut poser toutes les hypothéses globales du probléme & résoudre. Par souci de clarté, dans
toute cette partie, les indices seront rappelés dans chaque équation. Il faut vérifier :
— L’équilibre quasi-statique en utilisant le premier tenseur de Piola-Kirchoff 7 :

div () = div (Th) = nij, =0 (2.23)
— La loi de comportement locale :
1 (%) = lige () g (2) = lijra (x) vik (2) (2.24)
— Les conditions aux limites sur la surface du volume considéré OV :
v; () = Gyja; sur OV (2.25)

En introduisant (2.24) dans (2.23) :
Lijki (z) vk ()] ; = 0 (2.26)

)

Le module tangent est décomposé en une partie uniforme L° sur le volume V et une déviation
51 (z) par rapport & L° telle que :

Lijht (x) = Lijp + 0lijr () (2.27)
En utilisant le fait que L° soit homogéne c’est & dire ngk“ = 0, le résultat suivant est obtenu :
Lok (x) + [0lijr (2) g ()] ; = 0 (2.28)

La notation suivante est introduite :

[5lijkl (:U) ULk (x)] . = Kj (CL‘) (229)

N3

Equation intégrale cinématique

Cette partie trés calculatoire est complétement détaillée dans ’annexe C. Seul le résultat
obtenu et les conséquences que cela implique sont données. Le point de départ qui est la définition
du tenseur de Green (C.1) est rappelé :

L%lelm,ki (z,2') + 6jmé (z,2) =0 (2.30)
En introduisant la définition du gradient des vitesses g :
gmn (T) = Umn (2) (2.31)
Et le tenseur de Green modifié comme :
Lnij (a: — 3:’) = Gim,jn (a: — 3:’) (2.32)

[’équation intégrale cinématique peut étre explicitée comme (C.26) :

G () = o () +/ Crnij (2 — @) 6lja (") gix (2”) AV (2.33)
v

Cette équation donne le lien entre le gradient des vitesses du milieu de référence et celui du
milieu réel. La grande difficulté réside dans le fait que le tenseur de Green, mis & part quelques
exceptions [BZ97], ne peut étre calculé de maniére analytique. Cette équation revét un caractére
implicite car la solution g dépend d’elle-méme comme il est possible de le voir dans le terme
intégral de (2.33). Ces difficultés de calcul ont donc nécessité de faire certaines hypothéses de
maniére 4 résoudre approximativement la relation (2.33) tout en restant proche de la physique.
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-+ Propriété

Q — Modélisation
- - - Réalité ,’\\

FiG. 2.3 — Simplification de 1’équation intégrale

2.2.5 Simplification de I’équation intégrale

Dans cette partie, des hypothéses vont étre faites de maniére a simplifier I’équation intégrale.
Pour cela, il est supposé que tous les champs mécaniques sont uniformes par grain. Eshelby
[Esh57] a montré que, pour des comportements linéaires et des conditions d’accolement parfaits
a l'interface, la solution du probléme est uniforme dans l'inclusion [BZ97|. Donc, considérer que
les variables sont homogénes par grain (ou par inclusion) s’accorde bien avec I'objectif d’évaluer
I’état mécanique moyen par phase. Une fonction indicatrice 8! (z) pour le volume V' de chaque
inclusion est ainsi introduite telle que :

lsizeV!
0! (z) = { Osiacd V! (2.34)

Ainsi :

N
9() =340 (2) (2:35)
I=1

L’évolution des caractéristiques mécaniques sera donc uniforme par morceaux. La figure (2.3)
montre comment sont modélisées les différentes propriétés des grains par rapport a leur valeur
réelle.

N
[(z) =) 10" (x) (2.36)
I=1

En posant Alf =11 — L0 :

N
ol (z) =Y A" (x) (2.37)
I=1

Enfin, en combinant (2.35) et (2.37), la relation suivante est obtenue :
N
ol(x):g(x)=> Al':g'0" () (2.38)
=1
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2.2. Modélisation de la transition d’échelles

La valeur g’ est donnée par la moyenne volumique de g (x) sur tout le grain I soit :

i % /VI g(z)dV (2.39)

En intégrant cette relation dans (C.26) :

g(z)=g¢°(z) + Z/ T (v —2a'): Al': "0 () av! (2.40)

I
=17V

Pour connaitre le gradient de la vitesse d’un grain, la relation de moyenne volumique (2.39) est
appliquée a (2.40) :

1
I _— I, = _ YRyl J vl
g—V[/ O (x) )V + & E /VI/VJF.I ') AlY 2 g707 () dV7aV (2.41)

Etant donné que les conditions aux limites sont homogénes, il faut que la solution pour le milieu
homogéne ¢° soit homogéne. Cela se traduit donc logiquement par [Lip93] :

1
T /V 1 ¢ (x)dVi = ¢° (2.42)
En posant :
1
J I J
= raviav 2.43
s e
Alors :
N
g =g"+> 1A g (2.44)
J=1

Il faut maintenant simplifier cette relation en choisissant judicieusement le milieu fictif de réfé-
rence. 1l est possible de prendre un module tangent de référence L° proche du module effectif
réel L¢f, par exemple dans le modéle autocohérent, L° sera choisi égal a L¢f/ [BZ79] et la rela-
tion (2.44) sera appelée 'approximation autocohérente a sites multiples. Dans le cas du modéle
de Mori-Tanaka [MT73|, ot est considére un matériau biphasé (N = 2, matrice et inclusions),
LY sera choisi comme module de la matrice L™ (phase dont la fraction volumique est la plus
importante). En utilisant ce type d’approximation, dans le cas du modéle autocohérent, il est
possible de supposer que les termes du tenseur d’interaction 77/ pour I # J sont négligeables
devant ceux pour I = J. En effet, le module de référence étant le module effectif, il est possible
de supposer que les interactions entre un grain et les autres sont prises en compte au sein du
milieu effectif. Ce qui revient & supposer que les termes non diagonaux de le matrice T sont
négligeables. Cela présente deux avantages importants :

— Tout d’abord, cela simplifie énormément 1’évaluation de T qui est assez difficile a réaliser
[FF85].

— Le gain de temps de calcul est trés important car, si la valeur NV est grande, il suffit de ne
calculer que N tenseurs d’interactions 77! au lieu N? dans la cas du calcul complet de la
matrice T

Cette hypothése permet de mettre (2.44) sous la forme appelée approximation autocohérente a
un site :
gt ="+ T Al gt (2.45)
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

2.2.6 Calcul du module tangent autocohérent
A partir de la relation (2.45) :
@ =I-T":Al"): ¢’ (2.46)
Soit : )
gl = (I- T . AZI)_ ¥ =all: g0 (2.47)
En appliquant la relation de moyenne volumique (2.8) a I’équation précédente :

G:_fzaH:gO:W:gU:gO:W*l:G (2.48)
En combinant (2.47) et (2.48) :
gl =dl: Jdl G (2.49)

L’expression du tenseur de concentration A est donc :
Al = 1Tl (2.50)
L’expression du module tangent autocohérent du polycristal LA sera alors :
LAC =T AT (2.51)

Pour simplifier (2.51), il est possible de supposer que chaque grain I a une fraction volumique
I

fI = v dans ces conditions :

N -1

Al = 1T . (Z f1a1> (2.52)
I=

1
N

AC __ I;1 . 41

LAC=N"f1 A (2.53)
I=1

Cette derniére relation (2.53) constitue I’expression autocohérente du module tangent & un site
correspondant au modéle autocohérent tel qu’introduit par Hill [Hil65]. Elle posséde un caractére
fortement implicite. Le calcul du tenseur d’interaction ne peut pas se faire de fagon explicite ; il
faudra donc réaliser une intégration numérique. Le probléme de départ constitué de IV grains a
été transformé en N problémes d’une inclusion dans une matrice infinie dont le module tangent
est celui du polycristal. La figure (2.4) illustre le principe de 'approximation autocohérente & un
site. Le calcul du tenseur d’interaction est, quant & lui, donné en Annexe D. Il est basé sur une
intégration numérique grace a la méthode de Gauss-Legendre.

2.2.7 Evolution de la morphologie des grains

La modélisation qui a été présentée ici est écrite dans le cadre des grandes déformations. Lors
d’un chargement la forme des grains évolue, généralement la déformation de ceux-ci "suit" celle
qui leur est imposée. Par exemple, lors d’un essai de laminage, les grains seront allongés dans la
direction du chargement. Un grain peut étre représenté grace a six variables :

— Trois demi-axes notés a, b et ¢ qui définissent la forme de I’ellipsoide.
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2.8. Méthode de calcul utilisée pour résoudre le modele autocohérent

p— + 1+ o000

Fi1G. 2.4 — Modéle autocohérent au sens de Hill

— Trois angles d’Euler notés ¢, ¢' et ¢} qui définissent la position du repére principal de
lellipsoide représentant le grain par rapport au repére matériel comme montré sur la figure
(1.11)

L’évolution des angles d’Euler de I’ellipsoide est supposée étre due & la rotation totale imposée
au grain w, par analogie avec ’évolution des angles d’Euler liés & la cristallographie :

) cos ¢’ .
SOII = —w12 — w (U}13 COS (p& + W23 S ()0&)
@' = wag CcOS cp’l + w3 sin <P/1 (2:54)

o 1 / . /
Py = m (w13 COS (] + wa3 smcpl)

Le méme probléme d’indétermination est engendré dans le cas ot ¢’ est nul. La méme hypothése
que précédemment sera choisie :

Sé/ W12
1= ——=
. 2
¢’ = wog cos (,0/1 + wq3 sin (pll (255)
¢, . W2
g = ——=
2

En ce qui concerne I’évolution des demi-axes de I’ellipsoide, g.;; est la projection du gradient des
vitesses dans le repére de I'ellipsoide, ainsi :

a = a* gey (17 1)
b="bx* Jell (2, 2) (256)
¢=c*geu (3,3)

2.3 Meéthode de calcul utilisée pour résoudre le modéle autoco-
hérent

Dans cette partie, les moyens numériques mis en ceuvre pour résoudre ’aspect implicite de la
méthode autocohérente vont étre explicités. Ensuite, les outils numériques utilisés afin de pallier
aux problémes liés & des inversions de matrices mal conditionnées seront eux aussi présentés.
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2.3.1 Reésolution de ’aspect implicite de la méthode autocohérente

L’approximation autocohérente & un site revét un caractére fortement implicite, il faut donc

se donner une méthode de résolution. Pour cela certaines hypothéses sont faites :

— A la premiére itération du premier pas du calcul tous les grains subissent la méme défor-
mation, en d’autres termes A’ = I pour tous les grains.

— La solution trouvée a la fin d’une itération est celle qui est reprise au début de la suivante,
ce qui suppose que la suite ainsi définie converge.

— Si le nombre d’itérations est supérieur a dix, le calcul sera considéré comment divergent
et stoppé. Cette divergence intervient généralement lorsque les conditions de déformation
homogéne ne sont plus respectées car il faut & ce moment-l1a inverser des matrices non
inversibles.

Pour simplifier les calculs au niveau de la loi locale un calcul est fait, & chaque pas, pour se
ramener & des conditions aux limites uniquement en déformation. Pour cela, le module tangent
du pas précédent est employé afin de déterminer les composantes inconnues du tenseur gradient
de la vitesse. De plus, il est vérifié, a la fin du pas que les incréments de contrainte et de
déformation sont bien les mémes que ceux qui ont été imposés. Cela est assuré en vérifiant que,
entre deux itérations, le module tangent macroscopique évolue peu. Cette méthode nécessite
I'inversion de matrices qui peuvent étre mal conditionnées dont la méthode de résolution sera
présentée dans le paragraphe suivant. La figure (2.5) montre 1’algorithme utilisé pour résoudre
le schéma autocohérent. Dans le cas d’un changement de trajet, pour la premiére itération du
premier pas de ce nouveau trajet, il est supposé que le module tangent macroscopique est égal
au tenseur d’élasticité. Les erreurs générées par cette hypothése seront ensuite éliminées dans
les boucles d’itérations. De plus, dans la majorité des chargements complexes présentés ici, au
moment de chaque changement de trajet le comportement du matériau se situe dans le domaine
élastique.

2.3.2 Inversion de matrices mal conditionnées

Une matrice dont certains termes sont de plusieurs ordres de grandeurs plus grands que
d’autres est appelée mal conditionnée. Ce type de matrice apparait constamment lorsque le
pilotage se fait en partie en contrainte et en partie en déformation. Pour remédier & cela, une
technique numérique peut étre utilisé. S’il est nécessaire d’inverser, & chaque pas n, une matrice
A, qui évolue de fagon lente. En supposant que, & ce pas n son inverse notée B,, soit connue, il
est possible d’écrire :

By, x A,, = Identité (2.57)

Au pas suivant, il faut calculer Ar;ltl’ en remarquant que :
By, x Apy1 ~ Identité (2.58)

Comme B, x A, 11 est proche de I'identité, son inversion peut se faire sans problémes numériques,
alors :

(Bp* Apyp) b= A1

i x Byt (2.59)

D’aprés (2.59) :
Al = (Box Apy1) ' % By (2.60)

Cette méthode permet d’éviter les problémes d’inversion liés au pilotage et donc de modéliser la
majorité des conditions aux limites expérimentales des essais mécaniques étudiés ici.

60



2.8. Méthode de calcul utilisée pour résoudre le modele autocohérent

_ Initialisation
Itération=0, A=identité

Calcul du G imposé

Calcul du g local
de tous les grains

Calcul du module tangent local
de tous les grains

Pas suivant

Calcul du module tangent
macroscopique L de Iitération i
Itération=itération+1

Non

Arrét du programme

IL-L ll<e Non

i i+l

F1a. 2.5 — Algorithme de résolution du schéma autocohérent
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

Parameétres Te0 00 g0 Ye D0y Grains
Valeur 80 MPa 1.0.10°m~2 80 2nm 20 microns 100

TAB. 2.1 — Paramétres pour la validation qualitative de la transition d’échelles
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Déformation logarithmique 11 Déformation logarithmique 11
a) Essai de laminage b) Essai de traction uniaxiale

F1G. 2.6 — Evolution de la morphologie d’un grain

2.4 Reésultats qualitatifs

Dans cette partie I’étude qualitative des différents phénoménes physiques introduits dans le
modélisation de la transition d’échelles va étre menée. Il sera vérifié si I’évolution morphologique
des grains se fait conformément aux attentes selon le chargement imposé. De la méme maniére les
résultats donnés par le modéle autocohérent seront comparés avec ceux de Taylor-Lin. Puis les
contraintes et les déformations locales au cours d’un chargement seront analysées pour montrer
I’apport du modéle autocohérent. Il sera aussi vérifié que la contrainte moyenne et la moyenne
des contraintes (qui sont calculées de maniéres différentes) sont bien égales.

2.4.1 Evolution de la forme des grains

Un jeu de parametres est choisi arbitrairement puis leur influence est étudiée en les faisant
varier un par un. Ces paramétres sont donnés dans le tableau (2.1). Il est a noter que les valeurs
des demi-axes sont normalisées, en effet dans les calculs seul les ratio entre ces demi-axes sont
utilisés. L’évolution des trois demi-axes définissant la forme de l’ellipsoide pour un grain du
polycristal dont l'orientation cristallographique est (200°, 24°, 115°) est étudiée. L’orientation
morphologique de 1'ellipsoide est, quant a elle, supposée étre (0°, 0°, 0°) ce qui est proche des
observations expérimentales pour des toles laminées. Enfin, il est supposé qu’au début du calcul le
grain a une forme sphérique (les trois demi-axes sont égaux a 1). La figure (2.6) montre ’évolution
de la valeur des trois demi-axes de l’ellipsoide lors d’un trajet de laminage et de traction. Ces
figures montrent que, qualitativement, les effets escomptés sont bien retrouvés. En effet, dans le
cas du laminage (2.6a) le grain est étiré dans la direction de I’axe a correspondant a la direction
de laminage et écrasé dans la direction normale (axe ¢). De plus, dans la direction transverse il
n’y a pas de déformation du grain, ce qui correspond bien & I'expérience. En ce qui concerne la
traction (2.6b), 'axe a est étiré alors que les deux autres sont écrasés, il y a une différence entre
les axes b et ¢ qui est due a ’anisotropie de la déformation plastique.
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2.4. Résultats qualitatifs

600

Contrainte de Cauchy 11 (MPa)

Modele autocohérent ———
L | Modele de Taylor-Lin ------
0

0 0.05 0.1 0.15 0.2
Déformation logarithmique 11

F1a. 2.7 — Comparaison entre les modéles de Taylor-Lin et autocohérent pour un essai de traction
uniaxiale
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Fia. 2.8 — Nuages de points pour les deux méthodes de transition d’échelles

2.4.2 Comparaisons entre la méthode de transition d’échelles autocohérente
et celle de Taylor-Lin

Dans ce chapitre ont été montrées quelques voies possibles pour relier le comportement de
chacun des grains au comportement macroscopique. Il a été décidé d’utiliser une méthode de
transition d’échelles assez complexe de maniére a représenter au mieux la physique. Les apports
de cette méthode par rapport a la méthode trés simple de Taylor-Lin vont donc étre montrés. La
figure (2.7) présente la comparaison contrainte / déformation pour ces deux méthodes dans le cas
d’un essai de traction uniaxiale. Il apparait bien que la méthode autocohérente donne un résultat
plus raide que la méthode de Taylor-Lin. Sur la figure (2.8) sont aussi présentés les nuages de
points contrainte / déformation pour ’ensemble des grains pour une déformation macroscopique
de 5, 10, 15 et 20%. Cette figure montre la trés forte hypothése physique du modeéle de Taylor-
Lin a savoir que tous les grains ont la méme déformation & chaque instant. A I'inverse le modéle
autocohérent permet de simuler des contraintes et des déformations trés différentes d’un grain
a Pautre. Dans le cas du modéle autocohérent, le nuage de points a tendance & s’élargir avec
la déformation et qui correspond & ce qui est observé. Cependant, il apparait que la différence
de déformation entre le grain le plus déformé et le moins déformé semble faible par rapport a
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

2 v [y 0dV  Erreur (%) Egu(%) + [, eqdV (%) Erreur (%)

351.52 351.98 0.13 5.004 5.006 0.04
423.81 423.89 0.02 10.002 10.012 0.1

472.78 472.64 0.025 15.063 15.081 0.11
507.39 907.15 0.04 20.089 20.091 0.001

TAB. 2.2 — Valeurs moyenne et moyenne des valeurs pour le modéle autocohérent

Parameétres Phase Te0 00 90 Ye Doy Grains
Valeur Ferrite 105 MPa  1.0.10°m=2 120 24 nm 10 microns 85
Martensite 450 MPa  1.0.109 m=2 120 24 nm 1 microns 15

TAB. 2.3 — Paramétres pour le matériau biphasé de la validation qualitative polycristalline

Pexpérience. Lineau [Lin97] a mesuré, dans le cadre de sa thése, les valeurs des déformations
dans des polycristaux d’acier et les a comparées a celles données par le modéle autocohérent en
petites déformations. Il y est montré que les écarts d’un grain a 'autre calculés par le modéle
autocohérent sont trés différents de ceux mesurés expérimentalement. Par exemple, pour une
déformation macroscopique de I'ordre de 20%, les écarts en déformation d’un grain a l'autre
estimés par le modéle autocohérent par Lineau sont de I'ordre de 1%. Sur la figure (2.8b) ces
écarts sont nettement plus importants, ils sont de I'ordre de 8% ce qui se rapproche plus de
I’expérience mais reste tout de méme sous-estimé. Cette amélioration des résultats est dit au
fait que les calculs se font en grandes déformations contrairement a Lineau. En effet, la partie
antisymétrique du tenseur d’interaction est prise en compte dans les calculs et entraine des écarts
de comportement entre les grains plus importants. Cela montre donc un des intéréts de travailler
dans ce cadre.

Le tableau (2.2) présente la différence entre la contrainte et la déformation moyennes calculées
grace a la loi de comportement et celles calculées a partir de la contrainte et de la déformation
locale dans chacun des grains. Ce calcul est fait pour chacun des nuages représentés sur la figure
(2.8a) qui montre que l’erreur numérique est extrémement faible, elle est au maximum de 0.1 %!

La figure (2.9) présente les mémes nuages de points que pour la figure (2.8b) dans le cas d’un
matériau biphasé (ferrite et martensite) dont la différence de comportement entre les phases n’est
due qu’a une différence entre les cissions critiques initiales et le diamétre moyen des grains. Le
tableau (2.3) donne les parameétres utilisés pour faire ce calcul.

La figure (2.9) montre bien que le comportement de chacune des phases est différent de celui
du polycristal. Les nuages de points tracés sont bien distincts d’une phase & I'autre pour une
méme déformation macroscopique (ici ont été choisies 2, 5, 9 et 12%). Enfin, comme pour le cas
monophasé, les écarts en déformation d’un grain a ’autre sont importants.

Cette partie a donc montré que, qualitativement, les résultats obtenus sont proches des at-
tentes et que le cadre des grandes déformations permet de donner des résultats plus proches de
I’expérience que celui des petites déformations. L’accent va maintenant étre mis sur la valida-
tion du modéle par rapport & toute une série de résultats expérimentaux (essais rhéologiques,
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques
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F1G. 2.9 — Evolution des contraintes et des déformations dans les grains d’un matériau biphasé

surfaces de charge, évolution de texture, coefficient de Lankford) pour différents types d’aciers
(monophasés, biphasés et monophasé contenant des précipités).

2.5 Comparaison entre théorie et expérience pour des acier mo-
nophasés ferritiques

Dans cette partie, le modéle va étre comparé a I’expérience pour des essais rhéologiques, des
calculs de textures, des surfaces de charge et des coeflicients de Lankford dans le cas d’aciers
ferritiques. La majorité des essais rhéologiques ont été réalisés au LPMTM [BTB*01], [BTHTO03].
Pour obtenir la texture du matériau dans son état initial la diffraction des rayons X est employée.
Pour avoir un bon compromis temps de calcul / qualité du résultat, 1000 orientations cristallo-
graphiques tirées de la fonction de distribution des orientations seront choisies pour représenter la
texture initiale. Une micrographie de chacun des aciers étudiés est réalisée pour mesurer la taille
du grain qui est estimée & 20 microns. Quatre aciers seront étudiés, les trois premiers appelés
respectivement C1754, D1879 et S2325 sont produits par Arcelor. Ce sont trois aciers issus de
coulées différentes. Le quatriéme appelé DDQ est produit par Nippon Steel Corporation. La com-
position chimique est connue seulement pour les aciers fournis par Arcelor. En ce qui concerne
l'acier DDQ), sont disponibles des courbes contrainte / déformation, des surfaces de charge et
des coefficients de Lankford. Ces quatre aciers ont aussi des caractéristiques mécaniques assez
semblables. La figure (2.10) montre une micrographie des aciers C1754 et S2325. Il est & noter
que les aciers C1754 et D1879 ont la méme microstructure, leur différence provient de la méthode
d’élaboration (P’acier D1879 a subi un léger skinpass alors que le C1754 non).
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

Caractéristique Epaisseur R, 0.2% R, A% A
Valeur Acier C1754 0.7 mm 128 MPa 295 MPa 23.8% 43.39%
Acier D1879 0.8 mm 163 MPa 295 MPa 23.9% 43.1%
Acier S2325 0.67 mm 149 MPa 316 MPa 25.5%  42.2%

TAB. 2.4 — Principales caractéristiques mécaniques des aciers ferritiques

%C %St %Mn %P %S %N %Al %Ti %Mo %Fe
C1754 0.002 0.006 0.088 0.007 0.006 0.057 0.0047 0.071 0.003 Balance
D1879 0.0022 0.007 0.089 0.005 0.007 0.027 0.0037 0.089 0.002 Balance
52325 0.0026 0.01 0.106 0.01 0.009 0.0038 0.043 0.076 0.003 Balance

TAaB. 2.5 — Composition chimique des aciers ferritiques

a) Acier C1754 b) Acier 52325
F1G. 2.10 — Micrographie des aciers ferritiques
Les tableaux (2.4) et (2.5) donnent les principales caractéristiques mécaniques ainsi que la
composition chimique des trois aciers fournis par Arcelor. R, 0.2% désigne la contrainte aprés

0.2% de déformation plastique, R,, la résitance mécanique a la rupture, A% la déformatin jusqu’a
laquelle la déformation reste homogéne et A la déformation & la rupture.

2.5.1 Essais rhéologiques
Essais rhéologiques utilisés pour réaliser ’identification des paramétres

Pour identifier les paramétres de chacun des aciers étudiés ici, deux cas sont possibles :

— Soit un seul essai rhéologique est accessible. Alors tous les paramétres seront identifiés au
mieux & partir de cet essai.

— Soit au moins deux essais rhéologiques sont accessibles. Les paramétres seront alors identi-
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques

Acier Essai 1 Essai 2

C1754 Traction uniaxiale Essai Bauschinger

D1879 Traction uniaxiale Aucun
S2325 Traction uniaxiale Aucun
DDQ  Traction uniaxiale Aucun

D1957 Traction uniaxiale  Essai Bauschinger
A159 Traction uniaxiale Aucun

T1625 Traction uniaxiale Cisaillement simple

TAB. 2.6 — Essais selon la direction de laminage utilisés pour I’identification paramétrique

Parameétres Grains 7. [110] 7. [112] 20 90 Ye Doy
Valeur 1000 45 MPa 45 MPa 1.0.10°m=2 90 3.25nm 20 gm

TAB. 2.7 — Paramétres identifiés pour I'acier C1754

fiés a partir de deux trajets. Généralement, un essai de traction uniaxiale et un essai Bau-
shinger seront utilisés. Les paramétres seront choisis de maniére & s’approcher au mieux
des résultats expérimentaux pour ces deux essais. C’est & dire en minimisant 1’écart entre
la simulation et I’expérience tout au long du trajet de chargement pour les deux essais en
méme temps.
La méthodologie pour identifier ces paramétres est la méme que dans le cas monocristallin. Le
tableau (2.6) donne les essais employés pour réaliser l'identification des aciers étudiés.

Acier C1754

Environ 40 essais rhéologiques sont disponibles pour cet acier, comme tracer 40 courbes
contrainte / déformation serait fastidieux, seulement certains résultats seront présentés sous
cette forme. Cependant, pour bien se rendre compte de la qualité des résultats, ils ont été
condensés sous la forme de diagrammes présentant les informations jugées pertinentes au niveau
des résultats. Les paramétres identifiés pour cet acier sont consignés dans le tableau (2.7). Par
souci de concision, les essais rhéologiques seront nommés avec certaines abréviations données
dans le tableau (2.8). Les éprouvettes sont issues de toles laminées, il est nécessaire de connaitre
lorientation de 1’éprouvette dans le plan (direction de laminage DL, direction transverse DT
par rapport & la direction du chargement. Pour cela, un angle « est introduit comme illustré
par la figure (2.11). Dans la nomenclature utilisée ici, pour les essais simples, le chiffre aprés
le type d’essai indique l'orientation par rapport a la direction de laminage. Par exemple Tu
15 signifie "Traction uniaxiale pour une éprouvette orientée & 15° par rapport & la direction
de laminage". Pour les essais complexes, le nombre qui suit le premier chargement indique la
déformation atteinte & la fin du premier chargement. Le deuxiéme nombre indique soit la position
de I’éprouvette dans la tole pour le deuxiéme trajet si il a eu changement de type de trajet, soit la
position pour les deux trajets si ceux-ci sont de méme nature. Par exemple, Cb 5 90 signifie "essai
Bauschinger jusqu’a 5% de déformation pour une éprouvette orientée a 90° de la direction de
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

Abréviation Signification
Tu Traction uniaxiale
Cs Cisaillement simple
Tp Traction plane
Eb Expansion biaxée
Eeb Expansion equi-biaxée
Cb Cisaillement Bauschinger

TAB. 2.8 — Abréviation des essais rhéologiques

DT

DL

F1G. 2.11 — Orientation d’une éprouvette par rapport a la direction de laminage
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques
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F1G. 2.12 — Courbes contrainte / déformation pour quelques trajets de chargement dans le cas
de T’acier C1754 pour des éprouvettes orientées dans la direction de laminage

laminage". Par contre, Tu 10 cis 45 signifie "traction uniaxiale jusqu’a 10% de déformation pour
une éprouvette orientée selon la direction de laminage et ensuite essai de cisaillement pour une
éprouvette orientée & 45° par rapport a la direction de laminage". Dans le cas d’essais d’expansion
toutes les éprouvettes sont orientées dans la direction de laminage et les deux chiffres indiquent
le rapport de contrainte entre les deux axes lors du chargement. Par exemple, Eb 1/4 veut dire
que le chargement se fait de 1 MPa sur 'axe 1 pour 4 MPa sur ’axe 2.

La figure (2.12) présente quelques résultats dans lesquels les éprouvettes sont orientées selon
la direction de laminage. Comme le montre ce graphique, les courbes expérimentales sont assez
proches des courbes calculées. Il est & noter, que, dans le cas présenté ici, quatre paramétres ont
besoin d’étre identifiés & savoir :

— La cission critique initiale qui est supposée étre la méme pour chaque systéme de glissement
de chaque grain. Les deux familles n’ont pas été différenciées de facon & avoir un seul para-
métre d’identification et non deux. Ici, comme il y a un ensemble de grains orientés plus ou
moins aléatoirement, la limite élastique dépendra trés peu de 'orientation de I’éprouvette
par rapport a la direction de laminage. Ce qui permet de justifier ce choix. Pour I’identifier,
il suffit de remarquer que, dans le cas de la traction uniaxiale, la limite élastique est de
l'ordre de deux fois la cission critique initiale.

— Le paramétre lié au libre parcours moyens des dislocations. Ce parameétre est surtout in-
fluent lors des premiers stades de la déformation et génére une pente d’écrouissage d’autant
plus grande qu’il est faible.

— La distance d’annihilation critique qui a un effet surtout pour des déformations impor-
tantes. Plus elle est faible, plus la pente d’écrouissage aprés une assez grande déformation
est grande.
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

I. .| A h’
a) Microstructure lors d’un trajet simple b) Microstructure lors d’un trajet complexe
[PKT+02] [PBT*01]

F1G. 2.13 — Microstructure des dislocations

— La taille de grain qui peut étre aisément identifiée d’aprés une micrographie.
La figure (2.12) montre que les zones pour lesquelles les courbes expérimentales sont mal repro-
duites apparaissent lorsque un changement de trajet est réalisé. Physiquement, lors du premier
trajet de chargement une microstructure de dislocations est créée. Cette microstructure sera
d’autant plus marquée que la déformation subie par le matériau sera grande [Pee02|. Lors du
deuxiéme trajet, une nouvelle microstructure de dislocation est créée. Pour cela, elle doit d’abord
"effacer" l’ancienne pour en créer une nouvelle. Concrétement, pendant cette phase de transi-
tion, la densité de dislocations reste constante mais leur répartition spatiale évolue pour créer
la nouvelle microstructure [Pee02]. Pour illustrer cela, la figure (2.13) montre la microstructure
de dislocations créée lors d’un essai de traction sur un acier doux. Ce matériau posséde des ca-
ractéristiques mécaniques et métallurgiques proches de lacier étudié ici. Sur la figure (2.13a) la
présence de cellules de dislocations allongées est nettement visible. Cette figure montre ici une
des limitations du modéle proposé. En effet, comme la cellule de dislocations posséde une forme
allongée alors le libre parcours moyen des dislocations devra étre trés différent d’un systéme de
glissement & l’autre, ce qui n’est pas le cas dans le modéle proposé (voir figure (1.14)). Sur la
figure (2.13b) est présentée la microstructure de dislocations pour le méme matériau que précé-
demment lors d’un essai orthogonal (une traction uniaxiale suivie d’un cisaillement) pendant le
deuxiéme chargement. Cette figure montre bien qu’il a fallu "effacer" I’ancienne microstructure
de dislocations afin d’en créer une nouvelle. Dans le modéle proposé ici, comme la différence
entre les libres parcours moyens calculés est faible, lors du deuxiéme trajet I’effet dii & la micro-
structure des dislocations n’est pas correctement reproduit. Pour améliorer la finesse du modéle
a cette échelle, il faudrait donc prendre en compte ’arrangement spatial des dislocations comme
dans les modéles de Peeters [Pee02] ou Teodosiu [TH95]. Au niveau des courbes contrainte /
déformation cet effet 1ié a la microstructure se traduit par 'apparition d’un plateau au moment
du deuxiéme trajet (sur la figure (2.12), cela se voit nettement pour I’essai Bauschinger a 15 %).
Apreés ce plateau, la pente d’écrouissage augmente & nouveau lorsque la nouvelle microstructure
de dislocations est créée. La notion de répartition spatiale des dislocations n’a été prise en compte
que partiellement par le biais de la densité moyenne par plan de glissement. C’est pour cela que
ce régime transitoire est mal décrit. Par contre, dés la fin de cette zone, la simulation numérique
donne des résultats proches de I’expérience pour les différents types de chargement.

Pour avoir une vue globale des résultats, des critéres de comparaison entre expérience et
calcul numérique sont proposés. Deux critéres sont ainsi définis :

— Un critére relatif qui est I'écart en contrainte maximal. Pour évaluer cet écart, lors de

chaque essai rhéologique, est relevé point par point ’écart entre la courbe expérimentale

70



2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques

Contrainte

Différence d’aires

Calcul

Expérience

— Aire
Expérimentale

Déformation

F1G. 2.14 — Mesure de 1’écart en aire

et la courbe numérique. Le maximum est ensuite recherché et relevé pour chaque essai.
Cet écart sera toujours mesuré a partir du moment ou l'entrée en plasticité est faite. En
effet si, lors d’'un second trajet, la décharge numérique a lieu a 15% et expérimentalement
a 14.9% il y aura un écart en contrainte de 200 MPa uniquement dii & une imprécision de
mesure.

— Un critére plus global qui est I’écart en aire entre les courbes numérique et expérimentale.
La différence d’aires entre les deux courbes est mesurée puis divisée par ’aire expérimentale.
Pour cela est calculée, intervalle par intervalle, I'aire sous les deux courbes. Puis & chaque
fois la différence entre les deux aires en valeur absolue est ajoutée. Enfin 1’écart relatif est
divisé par la surface expérimentale totale. La figure (2.14) illustre ce critére qui peut se

mettre sous la forme :
Emax
/ ’Unum - Ue:r:p|d5
0

Emazx
/ |Teap|de
0

Ce critére a pour but de comparer les écarts non seulement pour deux essais rhéologiques
sur le méme matériau mais aussi d’'un matériau a l'autre.
Les histogrammes (2.15) présentent les écarts en contrainte pour tous les trajets de chargement
simulés. Ces figures permettent de donner certaines conclusions :

— Pour les trajets de traction et de cisaillement les écarts sont globalement assez faibles, de
I’ordre de 10 & 20 MPa pour une contrainte de ’ordre de 200 MPa. Le modéle est capable
de bien prédire les effets liés & la texture initiale car les écarts en contrainte sont & peu
prés les mémes quelle que soit 'orientation de I’éprouvette par rapport a la direction de
laminage.

— En ce qui concerne les essais de traction plane, les écarts sont nettement plus importants.
Une grande partie peut étre imputée au fait que les conditions aux limites sont difficiles

ecart =

(2.61)
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Fi1G. 2.16 — Ecarts en aire pour I'acier C1754

4 maftriser lors de ’essai rhéologique alors que, numériquement, cela ne pose pas de pro-
blémes. Comme le comportement est trés dépendant de ces conditions aux limites, cela
explique une partie de 1’écart.

— Pour les essais complexes, les écarts sont relevés lors du deuxiéme trajet de chargement.
Comme il fallait s’y attendre, I’écart en contrainte a tendance a étre nettement plus im-
portant que lors des trajets simples. Il faut, en effet, ajouter aux écarts obtenus lors du
premier trajet ceux dus au régime transitoire lors de ’entrée en plasticité au cours du
second trajet. Comme pour les trajets simples, cet écart est peu dépendant de I'orienta-
tion de I’échantillon, ce qui suppose que les effets liés & la texture sont bien prédits par le
modeéle.

La figure (2.16) présente les écarts en aire pour les mémes essais rhéologiques que pour la figure
(2.15). Ces figures montrent que :

— Les écarts en aire pour les trajets simples sont plus faibles que pour les trajets complexes.
De lordre de 5% pour le cisaillement et la traction, et de I'ordre de 10% pour les trajets
complexes et la traction plane.

— Les résultats obtenus pour des trajets simples montrent que le modéle est capable de
prédire le comportement tout en prenant en compte la texture initiale. Les effets dus aux
changements de trajets, sont moins bien décrits du fait de I’évolution de la microstructure
des dislocations trop simplement modélisée.
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques

Paramétres Grains 7. [110] 7. [112] 00 90 Ye Doy
Valeur 1000 55 MPa 55 MPa 1.0.10°m~=2 90 3.25nm 20 um

TAB. 2.9 — Parameétres identifiés pour 'acier D1879
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F1G. 2.17 — Essai d’expansion biaxée 1/4 pour I'acier D1879

Acier D1879

D’autres essais rhéologiques ont été réalisés sur un acier avec quasiment la méme composition
chimique que précédemment, comme montré dans le tableau (2.5). Cependant, dans ce cas, le
matériau a subi un léger skinpass (laminage de 1%) lors de son élaboration avant d’étre testé.
Etant donné que les caractéristiques de 'opération de skinpass sont méconnues, ce matériau
sera traité comme un deuxiéme acier, en ajoutant comme contrainte que seule la cission critique
initiale a changé par rapport au premier acier ; comme montré dans le tableau (2.9) qui présente
les paramétres identifiés dans ce cas. Pour cet acier, les essais rhéologiques effectués sont des
tractions uniaxiales ainsi que des essais d’expansion. Les mémes histogrammes que pour le cas
précédent sont présentés. La figure (2.17) présente la comparaison entre expérience et simulation
numérique pour le cas de Iexpansion biaxée 4/1. La courbe calculée est trés proche de la courbe
expérimentale pour les deux axes selon lesquels le matériau est chargé. Cela montre bien que le
modéle proposé est capable de prédire des chargements multiaxiaux. La figure (2.18) montre les
écarts en contrainte et en aire pour les différents trajets d’expansion et de traction considérés.
Globalement, les écarts en contrainte sont du méme ordre de grandeur que pour l'acier C1754,
par contre les écarts en aire ont tendance & étre beaucoup plus faibles. D’une maniére générale
le modéle proposé donne, pour cet acier, des résultats satisfaisants pour les essais simples et
complexes effectués.
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F1G. 2.18 — Ecarts en aire et en contrainte pour l'acier D1879
Paramétres Grains 7, [110] 70 [112] 00 9o Ye Doy

Valeur 1000 60 MPa 60 MPa 1.0.10°m=2 120 2nm 20 gm

TAB. 2.10 — Paramétres identifiés pour 'acier S2325

Acier S2325

Dans cette partie 'acier S2325 est étudié. Pour cet acier seuls quelques essais rhéologiques
simples ou complexes sont accessibles. Les paramétres identifiés pour cet acier sont donnés dans
le tableau (2.10). Les parameétres identifiés sont assez peu différents de ceux trouvés pour les
aciers C1754 (tableau 2.7) et D1879 (tableau 2.9). La figure (2.19) présente un des essais qui a
permis de réaliser la validation du modéle. Le comportement est trés bien prédit par le modéle
étant donné que les paramétres ont été identifiés a partir de cet essai. Les figures (2.20a) et
(2.20b) présentent les écarts en terme de contrainte et d’aires pour tous les essais réalisés sur
cet acier. Il est important de remarquer que, dans ce cas, les essais simples et complexes sont
donnés sur le méme graphique. Ces deux figures montrent que les écarts en terme de contrainte et
d’aires sont trés faibles, les écarts en aire ne dépassant pas 8%. Ces bons résultats montrent que
le modéle proposé est bien capable de prédire le comportement pour un troisiéme acier ferritique.
Cependant il ne faut pas oublier que peu d’essais expérimentaux sont disponibles, cela rend donc
plus facile de trouver un jeu de paramétres qui modélise bien I’ensemble des essais.

Acier DDQ

L’acier DDQ est maintenant étudié. Pour cet acier, seule la traction uniaxiale est disponible
comme essai rhéologique, par contre des surfaces de charge ainsi que les coefficients de Lankford
ont été mesurés expérimentalement. Le tableau (2.11) donne les paramétres identifiés pour cet
acier & partir de I’essai de traction uniaxiale. La figure (2.21) montre le résultat de 'identification
des paramétres pour l'essai de traction uniaxiale. Etant donné que tous les parameétres sont
identifiés & partir de cette courbe, il est normal que les résultats numériques et expérimentaux
soient trés proches.

Il vient d’étre montré que le modéle proposé était capable de reproduire le comportement
en terme de courbes contrainte / déformation pour quatre aciers ferritiques différents. Il est
intéressant valider ce modéle sur d’autres types de résultats tels que I'évolution des textures ou
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F1G. 2.20 — Ecarts en aire et en contrainte pour l'acier 52325

Paramétres Grains 7. [110] 70 [112] 00 9o Ye Doy
Valeur 1000 65 MPa 65 MPa 1.0.10°m=2 60 9nm 20 um

TAB. 2.11 — Parameétres identifiés pour 'acier DDQ
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les coefficients de Lankford.

2.5.2 Textures de ’acier C1754

Dans ce paragraphe, les textures obtenues selon différents chargements monotones vont étre
comparées a ’expérience. Ces trajets sont I’expansion biaxée et la traction plane pour des éprou-
vettes orientées dans la direction de laminage ainsi que la traction plane pour une éprouvette
orientée dans la direction transverse. 1000 orientations cristallographiques tirées de la fonction
de distribution des orientations sont utilisées pour représenter la texture dans le but d’obtenir
un bon compromis entre temps de calcul et qualité du résultat. Ici, vu le faible nombre de grains,
seule une validation qualitative de I’évolution texturale est recherchée en étudiant la position des
pics d’intensité sur les figures de poles. La figure (2.22) présente les figures de poles obtenues
aprés 12% d’expansion biaxée pour une éprouvette orientée dans la direction de laminage. Sur
cette figure, les pics d’intensités sont bien aux mémes endroits sur les figures de pbles numériques
et expérimentales, cependant 'intensité des pics est nettement plus faible dans le cas numérique.
Cette différence est le pendant de ce qui a été montré lorsque les nuages de points contrainte /
déformation ont été étudiés : le modéle proposé sous-estime les écarts de déformation entre les
différents grains. Il en va de méme en ce qui concerne la rotation élastique (qui est a 'origine de
Pévolution texturale) ce qui explique pourquoi 'intensité des pics est sous-estimée.

Les résultats sont identiques pour les simulations de la traction plane pour une éprouvette
orientée dans la direction de laminage (2.23) et une dans la direction transverse (2.24) : les pics
d’intensité sont aux bons endroits mais leur intensité est sous-estimée.

11 vient d’étre montré que les simulations de 1’évolution de la texture donnent de bons résultats
qualitatifs pour les cas testés. La partie suivante va s’intéresser & la prédiction des surfaces de
charge pour les comparer & I’expérience.
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques

a)

Figure de poles 110 expérimentale

)

Figure de poles 200 expérimentale d) Figure de poles 200 numérique

F1G. 2.22 — Figures de poles de I'acier C1754 dans le cas d’un essai d’expansion équibiaxée apreés
12% de déformation pour une éprouvette orientée dans la direction de laminage
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

Figure de poles 200 expérimentale d) Figure de poles 200 numérique

F1G. 2.23 — Figures de poles de I'acier C1754 lors d’un essai traction plane pour une éprouvette
orientée dans la direction de laminage aprés 12% de déformation
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2.5. Comparaison entre théorie et expérience pour des acier monophasés ferritiques

a)

Figure de poles 110 expérimentale

Figure de poles 200 expérimentale

d) Figure de poles 200 numérique

F1G. 2.24 — Figures de poles de 'acier C1754 lors d’un essai traction plane pour une éprouvette
orientée dans la direction transverse aprés 12% de déformation
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

2.5.3 Surfaces de charge

Dans cette partie les surfaces de charge obtenues par le modéle seront comparées aux mesures
expérimentales. Les résultats expérimentaux sont disponibles uniquement pour les aciers D1879
et DDQ d’aprés les travaux de Kuwabara et al. [KIK98].

Acier D1879

Ici, les surfaces de charge obtenues pour 1'acier D1879 sont présentées. Ces surfaces de charge
sont tracées & iso-dissipation dont la valeur est calée a partir de la traction uniaxiale pour une
éprouvette orientée dans la direction de laminage. Concrétement, dans le cas de la traction uni-
axiale, pour une déformation plastique de eg I’énergie de déformation Wy s est calculée comme :

€0
Wdef:/ ode (2.62)
0

Ensuite, pour chaque essai, la déformation e.454; qui vérifie la relation (2.63) est identifiée :

€essai
/ ode = Weey (2.63)
0

La contrainte correspondant & cette déformation, et en particulier le couple 011, 099, est relevée.
En répétant cette opération pour chacun des essais d’expansion et ceux de traction uniaxiale
pour des éprouvettes orientées & 0° et 90° par rapport a la direction de laminage, les surfaces de
charge sont obtenues. La figure (2.25) présente les surfaces de charge obtenues a 0.2% et 2% de
déformation plastique. Ces surfaces de charge numériques sont trés proches des surfaces de charge
expérimentales. A 2% de déformation la surface numérique est plus proche de celle expérimentale
que pour 0.2%. Cela peut s’expliquer par le fait que, lors du passage entre élasticité et plasticiteé,
il y a une zone transitoire durant laquelle les grains entrent en plasticité les uns aprés les autres.
Dans le modéle proposé, a ’échelle locale, le stade I de la déformation des monocristaux n’est pas
pris en compte. Comme il intervient au moment du changement de régime cela explique pourquoi
il y a un écart légérement supérieur pour la surface de charge a 0.2%. La forme de la surface de
charge est trés dépendante de la texture initiale. L’écart entre calcul et expérience est a peu prés
constant quel que soit le trajet. Cela montre donc que la modélisation adoptée pour représenter
la texture (1000 orientations cristallographiques) permet de bien représenter la texture réelle.

Acier DDQ

Les surfaces de charge, comme pour le cas de 'acier D1879, ont été tracées sur la figure
(2.26). Elles sont ici aussi tracées a iso-dissipation calée sur l'essai de traction uniaxiale dans
la direction de laminage. Sur cette figure, les surfaces de charge prédites numériquement sont
proches des surfaces de charge expérimentales. Cependant, cet écart a tendance & augmenter
avec la déformation, et ce, surtout pour des chargements de type expansion équibiaxée car les
paramétres ont été identifiés uniquement sur 'essai de traction uniaxiale dans la direction de
laminage. Il vient d’étre montré que la modélisation adoptée donnait de bons résultats en matiére
de prédiction des surfaces de charge. La partie suivante va s’intéresser au calcul des coefficients
de Lankford.
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200 \>< 300

20

7
200

oo
>

100

[=ay
>

Contrainte de Cauchy 22 (MPa)
Contrainte de Cauchy 22 (MPa)

s
>

Simulation + I Simulation +

ol Expérence >< | Expérience ><
0 N S R SR R N N A ! 0 ! ! ! !
0 20 40 60 8 100 120 140 ‘/1\60 180 200 0 50 100 150 20W 250
Contrainte de Cauchy 11 (MPa) Contrainte de Cauchy 11 (MPa)
a) 0.2% de déformation plastique en TU b) 2% de déformation plastique en TU

F1G. 2.25 — Surfaces de charge radiales pour I'acier D1879

2.5.4 Coefficients de Lankford

Ce coefficient a été introduit pour décrire I'anisotropie de la déformation plastique lors d’un
trajet de traction uniaxiale. Il est défini, dans le cas d’un essai de traction selon la direction 1
comme :

P
=2 (2.64)
€
33
Ce coeflicient va dépendre de 'orientation de I’éprouvette par rapport a la direction de laminage,
il est donc possible de définir des coeflicients & 45° ou & 90° comme pour les essais rhéologiques.
Ce coefficient étant fortement dépendant de la texture, il a été décidé d’utiliser 5000 orientations
cristallographiques pour définir la texture au lieu des 1000 employées précédemment (les courbes
macroscopiques contrainte / déformation pour 5000 grains sont quasiment confondues avec celles
pour 1000).

Acier D1879

La figure (2.27) présente les résultats obtenus par le calcul comparés aux résultats expéri-
mentaux pour le coefficient de Lankford de I'acier D1879. Contrairement aux cas précédents, les
résultats numériques sont éloignés des résultats issus de ’expérience. Il peut y avoir plusieurs
raisons a cela :

— Ce coefficient est difficile & calculer. En effet, seuls €/, et €5, sont mesurables, la valeur
el étant déduite en supposant que la déformation plastique se fait sans changement de
volume. Cela peut donc induire des erreurs.

— Ce coefficient dépend assez fortement du nombre de grains choisis pour modéliser I’agrégat
polycristallin, il est possible que 5000 grains ne soient pas suffisants. Cependant augmenter
le nombre de grains risquerait d’entrainer des temps de calculs trés importants.

— La texture cristallographique utilisée et qui sert & modéliser la texture réelle peut n’étre
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F1G. 2.28 — Coeflicient de Lankford de P’acier S2325

pas assez représentative et donc peut générer des erreurs dans le calcul du coefficient de
Lankford.

Acier S2325

La figure (2.28) présente la comparaison des résultats obtenus par le calcul a ceux issus de
I’expérience pour le coefficient de Lankford de 'acier S2325. Cette figure montre que les valeurs
du coefficient de Lankford sont du méme ordre de grandeur que celles calculées méme si ne
sont disponibles, dans ce cas, que trois mesures expérimentales. Les écarts entre la simulation et
I’expérience peuvent étre imputés aux mémes causes que pour le cas de I'acier D1879.

Acier DDQ

La figure (2.29) présente les résultats obtenus par le calcul & ceux issus de 'expérience pour
le coefficient de Lankford de D'acier DDQ. Contrairement aux autres cas, les résultats de la
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F1G. 2.29 — Coefficient de Lankford de 'acier DDQ

Caractéristique Epaisseur R, 0.2 Ry, A% A
Valeur Acier D1957 1 mm 520 MPa 707 MPa 11.78% 17.55%
Acier A159  0.75 mm 415 MPa 600 MPa 24.3 %

TAB. 2.12 — Principales caractéristiques mécaniques des aciers ferrito-martensitiques

simulation sont nettement plus proches des mesures expérimentales.

Cette partie vient donc de présenter la validation du modéle pour le cas d’aciers ferritiques.
Cette validation a été faite non seulement pour des courbes contrainte / déformation mais aussi
pour des textures, des surfaces de charge et des coeflicients de Lankford. La partie suivante va
s’'intéresser a des aciers avec une microstructure biphasée ferrito-martensitique.

2.6 Comparaison entre théorie et expérience pour des aciers bi-
phasés ferrite / martensite

Dans cette partie, le méme type de comparaisons que dans la partie précédente pour deux
aciers ferrito-martensitiques dont les caractéristiques mécaniques sont assez proches vont étre
faites. Le premier est fabriqué par Arcelor et appelé D1957. Pour cet acier la composition chimique
ainsi qu’une quarantaine d’essais rhéologiques sont accessibles. Le second est aussi fabriqué par
Arcelor et s’appelle A159. 11 a été réalisé une micrographie de I'acier D1957 de maniére a connaitre
la taille de grain de chacune des phases comme le montre la figure (2.30). La taille des grains
identifiée est de I'ordre de 10 microns pour la phase ferritique et de 1 micron pour la phase
martensitique. La taille de grains sera la méme pour 'acier A159 car il est mis en forme, avec
une composition chimique similaire, de la méme maniére que I'acier D1957. Les tableaux (2.12)
et (2.13) donnent les principales caractéristiques mécaniques ainsi que la composition chimique
de ces deux aciers.
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2.6. Comparaison entre théorie et expérience pour des aciers biphasés ferrite / martensite

Fi1G. 2.30 — Micrographie de l'acier ferrito-martensitique D1957

%C %St %Mn %P %S %N %Al %Ti %Nb % Fe
D1957 0.121 0.354 1.43 0.012 <0.001 0.0039 0.03 0.01 0.001 Balance
A159 0.114 0.365 1.48 0.013 0.005 0.0042 0.036 0.003 0.001 Balance

TAB. 2.13 — Composition chimique des aciers ferrito-martensitiques

2.6.1 Essais rhéologiques
Acier D1957

L’acier considéré comporte deux phases, il y a donc deux fois plus de paramétres a identifier.
Comme les mécanismes de déformation de la martensite sont mal connus, il est supposé que les
paramétres entre les deux phases sont identiques a I’exception de la cission critique initiale (qui
sera supérieure pour la martensite) et de la taille de grain. La cission critique initiale, pour les
mémes raisons que dans le cas monophasé, sera prise identique sur chaque famille de systémes
de glissement. Le tableau (2.14) donne les paramétres identifiés. La figure (2.31) présente les
résultats obtenus pour plusieurs chargements, les éprouvettes étant toutes orientées selon la
direction de laminage. Les résultats donnés sur cette figure montrent que :

— Les trajets simples (traction et cisaillement) sont trés bien prédits par le modéle tout au

long du trajet de chargement.

— Les effets dus au changement de trajet sont nettement moins prononcés que pour le cas de
l’acier C1754 du fait de la présence de martensite. Cela induit que la microstructure des
dislocations initiale est plus isotrope donc son évolution aussi. C’est pourquoi le modéle
est capable de mieux prendre en compte cet effet que dans le cas des aciers ferritiques.

Parameétres Phase Grains Teo 00 g0 Ye Doy
Valeur Ferrite 850 180 MPa 1.0.10°m™2 120 24 nm 10 pum
Martensite 150 550 MPa 1.0.10° m=2 120 24 nm 1 pm

TAB. 2.14 — Paramétres identifiés pour ’acier D1957
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F1a. 2.31 — Courbes contrainte / déformation pour quelques trajets de chargement dans le cas
de V'acier D1957 pour des éprouvettes orientées dans la direction de laminage

De la méme maniére que précédemment, toute une série d’essais rhéologiques réalisés sur cet acier
est disponible. Les mémes graphiques pour les écarts en aire et en contrainte vont étre tracés. Il
est & noter que, dans ce cas, tous les essais ont été faits sur le méme acier. Les figures (2.32) et
(2.33) montrent les écarts en aire et en contrainte mesurés pour tous les trajets de chargement.
Ces différents histogrammes montrent que :

— Les écarts en contrainte pour les trajets simples sont de ’ordre de 50 MPa, ce qui semble
correct étant donné que les valeurs de contraintes sont grandes. Les écarts en aire pour ces
mémes trajets sont trés faibles. Ils sont tous inférieurs & 7% et généralement de I'ordre de
3a4%.

— En ce qui concerne les trajets complexes, les écarts sont plus importants pour les mémes
raisons que pour 'acier C1754. Quasiment tous les essais ont un écart d’aire inférieur a
10 %. L’écart en contrainte trés important mesuré pour ’essai "Tu 10 cis 45" provient du
fait que le chargement de cisaillement expérimental est légérement décalé en déformation
par rapport au chargement numérique (dans la partie élastique un écart de déformation de
0.1% entraine une erreur de 200 MPal!).

Acier A159

Dans cette partie, acier A159 est étudié. Cet acier posséde une microstructure ainsi que
des caractéristiques mécaniques proches de 'acier D1957. La principale différence se trouve au
niveau de la limite élastique qui est sensiblement plus faible que pour 'acier D1957. Pour cet
acier, seuls quelques essais rhéologiques simples ou complexes sont disponibles. Les paramétres
identifiés pour les simulations numériques sont donnés dans le tableau (2.15). La figure (2.34)
présente l'essai qui a permis de réaliser I'identification des paramétres. Cette figure montre la
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique
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FiG. 2.34 — Essai de traction uniaxiale dans le cas d’une éprouvette orientée dans la direction de
laminage pour I'acier A159

bonne prédiction du comportement par le modéle sauf au moment de I’entrée en plasticité. Sur
la courbe de simulation il y a deux zones avec des fortes pentes avant ’entrée en plasticité.
La premiére pente correspond & 1’élasticité des deux phases alors que la seconde correspond au
moment ol les grains ferritiques commencent & plastifier alors que les grains martensitiques sont
encore dans leur domaine d’élasticité. C’est la présence de ces deux zones qui génére les écarts
observés entre expérience et simulation au début du chargement.

Les figures (2.35a) et (2.35b) présentent les écarts en terme de contrainte et d’aire pour
tous les essais réalisés sur cet acier. Comme pour le cas de 'acier 52325 il y a peu d’essais
mais suffisamment pour valider le modeéle. Ici aussi les résultats expérimentaux sont proches des
résultats numériques. Cependant les écarts en terme d’aire sont plus importants surtout pour les
trajets complexes. Cette différence est due au fait que, lors du deuxiéme trajet, le moment ou la
plastification intervient & nouveau est surestimé par rapport a I’expérience ce qui implique une
erreur constante de 1’ordre de 10% au niveau du calcul de la contrainte.

Comme pour le cas monophasé, il est intéressant de valider le modéles pour d’autres types
de résultats comme les surfaces de charge ou les coeflicients de Lankford. Cela fera 'objet des
paragraphes suivants.

2.6.2 Surfaces de charge

Seules les surfaces de charge pour 'acier D1957 sont disponibles, des résultats seront donc
uniquement présentés pour cet acier. Comme pour les aciers ferritiques, les surfaces de charge
sont tracées a iso-dissipation dont la valeur de référence est celle de la traction uniaxiale pour
une éprouvette orientée dans la direction de laminage. La figure (2.36) présente les surfaces de
charge obtenues aprés 0.2 et 0.8% de déformation plastique. Les surfaces de charge ne sont pas
mesurées pour de grandes déformations plastiques car la machine d’essai ne permet pas d’imposer
de contraintes suffisantes pour générer de telles déformations. Cette figure montre que :

— La surface de charge a 0.2% est assez mal décrite par le modeéle. La déformation a lieu dans
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2.6. Comparaison entre théorie et expérience pour des aciers biphasés ferrite / martensite
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F1a. 2.35 — Ecarts en aire et en contrainte pour 'acier A159
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F1a. 2.36 — Surfaces de charge pour l'acier D1957
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique
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F1G. 2.37 — Coefficient de Lankford de 'acier D1957

un régime transitoire pour lequel les grains de ferrite entrent les uns aprés les autres en
plasticité alors que les grains de martensite sont encore dans le régime élastique. Cet écart
important peut d’ailleurs s’observer sur la figure (2.34). L’hypothése forte qui a été prise
est que le comportement plastique de la martensite est le méme que celui de la ferrite a
I’exception de la cission critique initiale. De plus, les contraintes internes dues & la présence
des deux phases n’ont pas été prises en compte. C’est pourquoi ’entrée en plasticité est
mal gérée.
— Pour la surface de charge & 0.8%, le stade transitoire est franchi et la surface de charge
simulée est trés proche de la surface de charge expérimentale.
Il vient donc d’étre montré que le modéle était capable de prédire correctement les surfaces
de charge dés que la zone transitoire est franchie. La partie suivante va s’intéresser a la prédiction
des coefficients de Lankford.

2.6.3 Coefficients de Lankford
Acier D1879

Le figure (2.37) donne le coefficient de Lankford calculé comparé au coefficient de Lankford
expérimental. Les textures sont, ici aussi, modélisées avec 5000 orientations cristallographiques.
Le résultat numérique est proche du résultat expérimental comme pour le cas des aciers ferri-
tiques. Ce bon résultat est di au fait que l'anisotropie plastique est trés peu marquée car le
coefficient de Lankford est proche de 1.

Acier A159

Le figure (2.38) présente le coefficient de Lankford calculé comparé au coefficient de Lank-
ford expérimental. Comme pour 'acier D1879 le résultat numérique est trés proche du résultat
expérimental, et ceci, pour les mémes raisons que citées précédemment.

Cette partie vient de montrer que le modéle proposé était capable de bien modéliser le com-
portement d’aciers biphasés en matiére de courbes contrainte / déformation, de surfaces de charge
et de coefficient de Lankford. La partie suivante va s’intéresser a un acier dont la microstruc-
ture est différente des aciers étudiés jusqu’a présent : c¢’est un acier micro-allié contenant des
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2.7. Comparaison entre théorie et expérience pour un acier micro-allié contenant des précipités
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F1G. 2.38 — Coefficient de Lankford de 1’acier A159

Caractéristique Epaisseur R, 0.2 Ry, A% A
Valeur 0.77 mm 375 MPa 463 MPa 16.3% 25.7%

TAB. 2.16 — Principales caractéristiques mécaniques de ’acier T1625
précipités.

2.7 Comparaison entre théorie et expérience pour un acier micro-
allié contenant des précipités

Dans cette partie un acier micro-allié dont les principales caractéristiques mécaniques et
chimiques sont données dans les tables (2.16) et (2.17) est étudié. La figure (2.39) présente une
micrographie de cet acier fourni par Arcelor et appelé T1625.

Les précipités, dans cet acier, ont pour conséquence de générer des contraintes internes autour
d’eux, contraintes qui ont tendance & durcir le matériau. Pour prendre en compte le fait que cet
acier comporte des précipités, supposés non cisaillables, la notion de cission effective 7.7, est
introduite. Cette cission s’écrit sous la forme :

Tgff =79 -1 (2.65)

Ot 7, exprime la contrainte interne due aux précipités. Son expression dans le cas de précipités
sphériques et en élasticité isotrope est donnée par [Ber(02]|, [BFLB04] :

7! = 2ufraR? RhAh (2.66)

%C %S %Mn %P %S %N %Al %Ti %Nb %Fe
0.0497 0.005 0.42 0.012 0.008 0.0042 0.025 0.017 0.058 Balance

TAB. 2.17 — Composition chimique de I'acier T1625
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Chapitre 2. Modéle autocohérent pour le comportement élastoplastique

FiG. 2.39 — Micrographie de I'acier T1625

Ou k est un terme d’accommodation plastique qui vaut 1 dans le cas d’une accommodation
élastique comme c’est le cas ici. « est un paramétre élastique dont la valeur est proche de 0.6
[Ber02]. f est la fraction volumique de précipités. La condition de consistance s’écrit alors :

T =1 = HI (2.67)
Qui peut mettre sous la forme :
79 = H"" L 2pfaR9 : RMAM (2.68)

L’introduction des précipités non cisaillables peut donc étre vue ici comme la modification de la
matrice d’écrouissage par 'ajout d’un terme de durcissement. Une nouvelle matrice d’écrouissage
H' peut ainsi étre définie comme :

H'9" = HI" 4+ 2ufaR9 : R" (2.69)

Il y aura donc, dans ce cas, un nouveau paramétre & identifier qui est la fraction volumique de
précipités.

2.7.1 Essais rhéologiques

Comme pour les autres aciers, il a fallu identifier certains paramétres qui sont donnés dans
le tableau (2.18). La figure (2.40) présente, quant a elle, I'essai qui a servi a les identifier. 11 est
A noter que cet acier présente un palier de Liiders que le modéle n’est pas & méme de simuler
avec la modélisation proposée. Un jeu de paramétres a donc été cherché pour concorder avec
I'expérience dés le palier de Liiders franchi.

La figure (2.41) présente les écarts en contrainte et en aire pour tous les essais rhéologiques
simulés. Les essais rhéologiques sont, ici aussi, trés bien modélisés avec un assez faible écart entre
simulation et expérience. La loi introduite pour tenir compte de 'effet des précipités semble
donner de bons résultats dans ce cas.

Le paragraphe suivant va étre consacré a la prédiction des coefficients de Lankford.
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2.7. Comparaison entre théorie et expérience pour un acier micro-allié contenant des précipités

Paramétres Grains 7. [110] 7.0 [112] 00 90 Ye Doy f
Valeur 1000  125MPa 125MPa  1.0.10°m~2 100 3.5nm 20pm  0.0005

TAB. 2.18 — Paramétres identifiés pour 'acier T1625
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F1G. 2.40 — Essai de traction uniaxiale dans le cas d’une éprouvette orientée dans la direction de
laminage pour l'acier T1625
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F1G. 2.42 — Coeflicient de Lankford de 'acier T1625

2.7.2 Coefficients de Lankford

Le figure (2.42) donne le coefficient de Lankford calculé comparé au coefficient de Lankford
expérimental. Comme pour les autres aciers, la simulation numérique donne de bons résultats.

2.8 Conclusions

Dans ce chapitre le lien entre le comportement local de I’ensemble des grains et le comporte-
ment de 'agrégat polycristallin a été étudié. Il a été montré qu’il y avait beaucoup de modéles
permettant de réaliser une transition d’échelles. Le modéle autocohérent au sens de Hill a été
adopté car il donne un bon compromis entre qualité du résultat et facilité a implémenter. 11 a été
montré que la modélisation ainsi réalisée permettait de reproduire le comportement polycristallin
pour des trajets simples et complexes, et cela avec un seul jeu de quatre ou cinq paramétres pour
une quarantaine d’essais rhéologiques. Le modéle est capable de rendre compte de I’évolution
de la texture, du coefficient de Lankford et de la surface de charge. Tous ces résultats montrent
donc que ce modéle permet de prédire le comportement des aciers. En effet, il a été possible de
donner des résultats pour sept aciers dont les microstructures et les caractéristiques mécaniques
sont tres différentes. Il est maintenant intéressant d’étudier si la localisation de la déformation
associée a la perte d’ellipticité du module tangent élastoplastique est apte & prédire quand et
comment se produit ce phénoméne.
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Chapitre 3

Critére de ductilité basé sur une
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

3.1 Introduction

L’objectif fondamental de ce travail est de relier la ductilité & la microstructure et aux mé-
canismes de déformation afin d’identifier des concepts pour le design d’aciers améliorés. Dans
cette optique, les deux précédents chapitres ont eu pour but de définir un cadre permettant
d’atteindre finement le comportement macroscopique élastoplastique dans le cadre des grandes
déformations. Il a été montré que cette modélisation était apte a bien reproduire le comporte-
ment mono- et polycristallin. Il est intéressant de coupler ce modéle de comportement avec un
critére de perte de ductilité. L’objectif de ce chapitre sera donc de passer en revue les principaux
mécanismes qui limitent la mise en forme comme par exemple la perte de ductilité. Ces diffé-
rents mécanismes vont tout d’abord étre présentés en mettant ’accent sur leur origine physique.
Puis, les différentes voies possibles pour les modéliser seront présentées. Ensuite, un critére de
limite de ductilité correspondant & la perte d’ellipticité du module tangent élastoplastique sera
choisi. Ce sera celui de Rice introduit dans les années 70 [Ric76] [SJ75], [RR75]. Il sera employé
pour étudier I'influence des différents paramétres physiques du modéle sur la ductilité de maniére
qualitative. Enfin, des courbes limite de formage seront tracées pour les comparer aux résultats
expérimentaux pour des aciers mono- et biphasés.

3.2 Les mécanismes controlant la formabilité

Dans cette partie, les différents mécanismes physiques qui peuvent limiter la formabilité
sont rappelés. Par souci de clarté, chaque mécanisme sera décrit comme si il était totalement
découplé des autres. Il est bien évident que la plasticité peut avoir un effet sur ’endommagement
et réciproquement [HamO00|. Les mécanismes qui ont lieu dans le domaine élastique comme le
flambement élastique ne seront pas présentés car ils ne font pas partie du cadre de I’étude. Comme
exposé dans I'introduction générale ces mécanismes peuvent étre associés soit & la plasticité soit
a 'endommagement.

3.2.1 Les mécanismes associés a la plasticité

Il y en a trois principaux :

— Les mécanismes qui ont une origine liée principalement a la structure comme le flambement
et le plissement. Ce mécanisme ne sera pas étudié ici car la modélisation proposée ne permet
pas de décrire de notion de géométrie.

— Les mécanismes qui ont leur origine liée en méme temps au matériau et a sa géométrie.
C’est la striction. Beaucoup de travaux ont été réalisés pour savoir & quel moment, lors
de la mise en forme, de tels phénoménes apparaissaient [BSMT96], [CYD96], [CYD97],
[CMO0O], [HAVO00]. Pour les mémes raisons que pour les mécanismes de flambement (notion
de géométrie), la striction ne sera pas étudiée ici.

— Les mécanismes dont 1’origine peut étre entiérement imputée au matériau. C’est la localisa-
tion de la déformation en bandes de cisaillement (qui sera appelée simplement localisation
dans la suite). C’est une perte d’unicité de la solution, c’est a dire que plusieurs réponses
du matériau considéré comme un systéme sont possibles. Cela apparait lorsque le module
tangent de la loi de comportement comporte une singularité [Pet00]. Beaucoup d’auteurs la
considérent comme I'apparition d’une frontiére de part et d’autre de laquelle il n’y a plus
continuité des champs mécaniques [AR77], [Asa83a|, [CA81]|, [Pei83], [PANS3], [Ric76],
[RR75], [SJ75], [Ste96]. Elle peut étre représenté par le schéma (3.2). Physiquement cette
localisation se traduit par la création de familles de lignes de glissement macroscopiques.
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FiG. 3.3 — Evolution de 'endommagement

Ces familles de lignes sont générées par la concentration de lignes de glissement dans cer-
taines régions de I’éprouvette. Elles se propagent et arrivent a créer des macrobandes de
cisaillement, deux sont généralement observées dont une est souvent majoritaire.

3.2.2 Les mécanismes associés a I’endommagement

Lors de la déformation, certains matériaux ont tendance a4 s’endommager de maniére conti-
nue. Ce mécanisme peut étre, dans certains cas, prédominant par rapport aux mécanismes de
localisation de la déformation. C’est pour cela qu’il peut sembler intéressant de découpler les phé-
noménes d’endommagement de ceux de localisation. Les phénoménes d’endommagement sont &
Porigine de la mécanique de 'endommagement continu [Mud00], [Rou00], [SGBD96|. I’endom-
magement d’'un matériau peut étre vu comme la germination, la croissance et la coalescence de
cavités. Concrétement, ces cavités sont créées autour d’hétérogénéités de la matiére comme des
précipités ou des joints de grains. La figure (3.3) présente 1’évolution des cavités durant la mise
en forme. Sur cette figure, il est supposé que le matériau vierge posséde un certain nombre de
microcavités, elles croissent pendant que d’autres se créent et enfin arrivent & coalescence. De
nombreux modéles ont été développés pour décrire ’évolution de I'endommagement durant la
déformation ; certains d’entre eux prennent en compte I’évolution de la fraction volumique de
cavités [BGOO|, [BSMT96|, [Gur77|, [HSP0O], [MBM9S|, [PL90], [PB00], [Rou00|. D’autres font
intervenir un tenseur d’endommagement (possédant généralement une a trois variables). Ce ten-
seur permet de définir des tenseurs de déformation et de contrainte ainsi qu’un module tangent
dits endommagés [Bez98|, [CYD96], [CYD97], [Des00], [HZWCO00], [Ham00], [LPW85], [SHOO0],
|Tai88]. Dans ces différents modéles d’endommagement, la plasticité peut ou non intervenir pour
modéliser 1’évolution de la (ou des) variable(s) définie(s) pour caractériser cet endommagement :
on parlera alors de modéles couplés ou découplés [CYDI6], |[Des00]|, [SHOO|. Enfin, une autre classe
de modéles se base sur le fait quune hétérogénéité au sein du matériau existe dés le début de la
mise en forme et cela permet de proposer une modélisation de I’évolution de ’endommagement
[Roc89], [Bar89], [Bau84], [CYD96], [CYD97], [Lem85|, [Ram00], [Tai88|]. Lorsque I’endomma-
gement devient trop important il y a ruine de la structure. Cela se traduit généralement par la
création d’une fissure qui se propage de fagon plus ou moins rapide. La mécanique linéaire et non
linéaire de la rupture est issue de I’étude de ces mécanismes [Mia95]. Les mécanismes de rupture
peuvent étre classés en deux grandes catégories [FPZ95b], [Ham00] :
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3.2. Les mécanismes controlant la formabilité

a) Riviéres de clivage [FPZ95b] b) cupules[PIBMO03]

F1G. 3.4 — Différents faciés de rupture

— La rupture brutale. Elle est observée suite & un chargement monotone et est due a 'appa-
rition de microdéfauts dans le matériau. Il y a deux principaux types de rupture brutale :
soit la rupture se fait par clivage (rupture fragile) soit la rupture est ductile. Dans le cas de
la rupture par clivage les microdéfauts se créent selon les plans atomiques les plus denses
et se propagent quasi-instantanément dans tout le matériau. La rupture ductile présente
un faciés sous forme de cupules dues a I’évolution des cavités. De plus, la déformation
plastique observée dans les grains proches de la zone de rupture est trés intense.

— La rupture différée. Dans ce cas, il y a création de microdéfauts générés par des sollicitations
cycliques [Ham00| ou par d’autres phénoménes dépendants du temps tels que le fluage, la
corrosion,... [FPZ95b].

11 existe aussi d’autres types de rupture comme la rupture intergranulaire [FPZ95b]. Cependant,
ce type de rupture n’apparait pas pour les matériaux étudiés ici. La figure (3.4) présente en
a) des riviéres de clivages et en b) des cupules. Dans ce mémoire il n’est pas prévu de prendre
en compte la modélisation des mécanismes de ruine des matériaux. Ils sont présentés sans les
prendre en compte dans la modélisation. Elle a, pour les aciers bas carbone, une influence assez
importante pour des chargements de type expansion mais est négligeable pour les trajets tels
que la traction ou le rétreint.

Il a été montré que les phénoménes qui conduisent & la localisation de la déformation ont :

soit une source dite plastique qui sera largement explicitée par la suite, soit une source liée a
I’endommagement dont les grandes voies de modélisation vont étre données dans ce paragraphe.

3.2.3 Modélisation de ’endommagement

Dans cette partie, quelques moyens pour prendre en compte ’endommagement d’un matériau
vont étre explicités. Le travail présenté dans ce chapitre a pour but de présenter le couplage du
modéle autocohérent en grandes déformations avec le critére de Rice. Il est évident que ’en-
dommagement peut intervenir comme facteur aggravant de la perte de ductilité, c’est pourquoi
quelques indications sont données en vue d’un couplage futur entre la loi de comportement élas-
toplastique proposée et ’endommagement. En ce qui concerne ’endommagement deux grandes
écoles existent : soit est introduit une fraction volumique de cavités f soit un tenseur d’endom-
magement D.
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

Le modéle de Gurson et ses dérivés

C’est un modéle basé sur 1’évolution de la fraction volumique de cavités [BG00|, [BSMT96],
[Gur77], [HSPO0O], [PB00], [MBM98], [Rou00], [PL90]. Ce modéle part du principe qu’a l'origine
il y a, dans le matériau, une certaine fraction volumique de cavités qui évolue au cours de la
déformation. La fraction volumique initiale a été mesurée pour certains matériaux [Bar89|. Le
modéle de Gurson définit ainsi une surface de charge de la forme :

2
o)

2
o = TeavM + 2 fcosh (ﬂ) —1-f2=0 (3.1)
200

Ol o.qv M est la contrainte équivalente au sens de Von Mises, o est la limite élastique, o, est la
contrainte hydrostatique et f est la fraction volumique de cavités. Comme montré dans (3.1) ce
modéle est trés dépendant de la pression hydrostatique. Les résultats obtenus étant dans certains
cas éloignés des résultats expérimentaux, Tvergaard [Tve81| a modifié cette loi en rajoutant trois
coeflicients q1, g2 et g3 de telle sorte que la surface de charge soit :

o2 3
o = M 4 94, feosh ( ;12%) —1—g3f?2=0 (3.2)
o 09

Généralement, les constantes sont prises telles que : g2 = 1, ¢7 = g3 = 2.25. La fraction volumique
de cavités évolue au cours du chargement, pour modéliser son évolution il est introduit trois
fractions de cavités :

— La fraction de cavités nucléées f,,

— La fraction de cavités qui s’accroissent f.,,

— La fraction de cavités qui coalescent f.,,
De telle sorte que :

f:fn+fcr+fco (3.3)

La fraction volumique de cavités créées peut étre considérée comme égale & la variation de volume
du matériau ne dépendant que de la déformation plastique &P :

fn = (1 — f)trace (¢P) (3.4)

Pour les cavités qui grandissent une relation phénoménologique est adoptée :

2
: In 1 [€bqvm — €N .
Jor = SNV 27Texp 2 - SN EquM (3:9)

Les paramétres de la relation (3.5) ont été identifiés dans le cas de feuilles d’acier [CN80], leurs
valeurs sont :

fn = 0.04
0.01 < sy < 0.1 (3.6)
0.3 <en <0.7

Il faut aussi définir la loi d’évolution de la fraction volumique de cavités qui coalescent. La forme
générale de la loi d’évolution est :

f > fc = fco = AéngM

f<fc:>fco:0 (37)
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3.2. Les mécanismes controlant la formabilité

Le paramétre A suit une évolution de la forme :

A Ju=Je (3.8)

A‘C:quM

Ou f, représente la fraction volumique ultime de cavités a la rupture et Ae.4v s est 'incrément de
déformation équivalente qui conduit & la rupture ductile. Enfin, pour compléter la modélisation, il
faut intégrer & ce modéle la loi de comportement choisie qui peut étre phénoménologique comme
micromécanique. Ce modéle a déja été employé pour prédire des CLF avec de bons résultats
[BSMT96|, [MBM9S].

Le modéle de Lemaitre

Ce modéle [Lem85], [Des00] est écrit dans le cadre des petites déformations, la contrainte de
Cauchy o et de déformation € seront employées. Un tenseur d’endommagement D qui ne dépend
que d’un scalaire dj, est défini tel que :

dp = gtrace (D) (3.9)

La forme de D pour un matériau & élasticité isotrope est telle que :

Dy 0 0
0 Dy 0 (3.10)
0 0 Dj

Les composantes de ce tenseur peuvent se déduire a partir du module d’Young du matériau sain
FE, de celui du matériau endommagé F et des coeflicients de Poisson correspondant v, 7 comme :

B 14w (3.11)

E1+30—2v

Cela permet de définir un tenseur de contraintes &, dit endommagé, a partir du calcul de I’énergie
de Gibbs pour le cas de I’élasticité linéaire isotrope :

Oh

o= deV (H.deV (U) H) + 7]—
1-— gtrace (D)

5 (3.12)

1
Hjj = ——— 3.13
= (313

La déformation ¢ est décomposée en une partie plastique et en une partie élastique telles que :

e=¢e®+¢P (3.14)
La loi d’élasticité est maintenant définie en utilisant comme tenseur de contrainte effectif le
tenseur de contrainte endommagé.

1
e = ;Vé - %trace (0)d (3.15)
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

La loi de plasticité choisie ici est la suivante :

_ 3dev (H.(dev () — X).H);
T2 X (310

ép

Ou X représente la variable d’écrouissage. Enfin la variable d’endommagement suit une évolution
de la forme :

- Y7 . :
D;; = <§) |€P]i; si p > pe (3.17)

Y représente la densité d’énergie élastique, p est la déformation plastique cumulée, pc est la
déformation plastique cumulée a partir de laquelle commence 1’endommagement, et s, S sont
des parameétres matériaux. Le modéle de Lemaitre couple donc plasticité et endommagement, il
a été utilisé par Cho et al. [CYD96| qui ont comparé cette approche avec la théorie M-K et le
modeéle de Gurson. Il ont montré que, pour la prédiction de CLF, le modéle de Lemaitre est le
plus proche de 'expérience, celui de M-K est assez éloigné alors que celui de Gurson est entre
les deux.

Il existe d’autres modéles de couplage entre endommagement et plasticité. I1 est possible,
par exemple, définir une surface de charge endommagée comme dans le modéle de Rousselier
[Rou81], [Mia95]. Il est aussi possible utiliser d’autres approches qui sont plus ou moins proches
du modéle de Lemaitre ou de Rousselier :

— Le modéle de Bamman-Chiesa-Johnson [MMO00]| qui définit un module tangent supplémen-

taire d’endommagement et a une formulation basée sur le second invariant des contraintes
Jo. 1l comporte deux paramétres & définir expérimentalement.

— Celui de Gologanu et Leblond [PB00] qui utilise aussi une surface de charge endommaggée ;
I’endommagement n’étant dit qu’a la fraction volumique de cavités. Il comporte huit para-
métres & déterminer qui dépendent du matériau, de la forme des cavités et de la triaxialité
des contraintes.

— Celui de Saanouni [SHO0|, [Ham00] qui utilise une formulation proche de celle de Lemaitre
et utilise le second invariant des contraintes. Il comporte cing paramétres & identifier.

Dans la partie suivante, les différentes voies de modélisation de la perte de ductilité ainsi que
le critére retenu vont étre présentés.

3.3 Modélisation de la perte de ductilité

3.3.1 Introduction - Notion de courbe limite de formage ou CLF

La limite de ductilité caractérise la formabilité d’'un matériau, c’est la déformation maximale
que peut subir le matériau tout en ayant au final une piéce correcte du point de vue industriel
en matiére de géométrie ou de tenue en service. La limite de ductilité dépend trés fortement du
type de chargement imposé au matériau. Par exemple, dans le cas du cisaillement, il est possible
d’obtenir une trés grande déformation avant que celle-ci ne se localise. A I'inverse, dans un trajet
de type traction plane, la localisation est atteinte généralement pour une faible déformation.
L’histoire du matériau et du chargement jouent un réle important dans les problémes de limite
de ductilité qui peuvent modifier de maniére significative la forme de la CLF du matériau "vierge".
Quelques-uns des trés nombreux modéles de la littérature donnant les limites de ductilité des
matériaux pour un trajet donné vont étre détaillés. Il sera montré pourquoi le modéle de Rice
[Ric76], [RR75] est choisi et appliqué au tracé de CLF.
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FiG. 3.5 — Modélisation de Marciniak et Kuckzynski

3.3.2 Le modéle de Marciniak et Kuckzynski ou théorie M-K

Ce modéle est a, I’heure actuelle, I'un des plus utilisés pour déterminer des CLF ; il peut se
trouver dans de trés nombreux travaux [Roc89], [Bar89], [Bau84|, [CYD96], [CYD97]|, [Ram00]|. Le
point départ est I’hypothése de la présence d’'un défaut géométrique dans le matériau, représenté
par une zone de sous-épaisseur par rapport au reste du matériau supposé étre sous la forme d’une
plaque. 11 est supposé, en plus, que le matériau est soumis & un état de contraintes planes. Cela
est illustré par la figure (3.5). La notation couramment utilisée lorsque ce modéle est employé
est la suivante :

— Les grandeurs avec un sous-indice 0 sont définies dans la configuration initiale,

— Les grandeurs sans sous-indice sont définies dans la configuration courante,

— Tous les points qui se trouvent hors de la zone du défaut ont un indice ,

— Tous les points qui se trouvent dans de la zone du défaut ont un indice ¢,

— e définit ’épaisseur de la plaque,

1,11 et 111 représentent les trois directions principales du tenseur de déformation,
Le cadre des petites déformations est employé, la contrainte de Cauchy o et la déformation
€ seront employées.

RN
Le défaut est incliné d’un angle 6 par rapport a 'axe Y . Il est caractérisé par un paramétre
géométrique T tel que :

e 68 Y (51}11)

b
@ el exp (Ea ) = Tpexp (5111 - 5?1[) (3.18)
0 IIT

—
Les conditions de continuité des efforts dans le triédre (?, ?, Z ) se réduisent & :

a,a _ ~b b
Tss€ = TssC (3.19)

a a _
O04€" = O0g4€

De la relation (3.19), il est possible de déduire :

a b
Zes — T (3.20)
Ogg e
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Cela montre bien une concentration de contraintes dans la zone du défaut due a ’hétérogénéité
géométrique du matériau. Pour illustrer ce modéle, il va étre appliqué & une loi de comportement
simple, de type Wagoner et Wang [WW83| donnée par :

OeqH = K (5pcum + 50)n1 €Z§um (321)

Ou K, np et ng sont des constantes intrinseques au matériau, o.,y désigne la contrainte équiva-
lente au sens de Hill [Hil48] et epcyrm la déformation plastique cumulée. Dans le cas de contraintes
planes (077 = oxz = 0yz = 0), 0cqn est donnée par la relation :

quH = FO'}Q/Y + GO’%(X +H(oxx — Jyy)2 + 2La§(Y (3.22)

Généralement les coefficients de Hill sont calculés, soit & partir de trois coefficients de Lankford
r mesurés sur des éprouvettes inclinées de 0°, 45° et 90° par rapport & la direction de laminage
d’une tole rg, r45, 790, S0it & partir des limites élastiques o¢ correspondants a ces directions o, o
et 0§y, soit & partir d'une combinaison des deux. Ces relations peuvent se retrouver dans de
nombreux travaux [WHS99]. En ce qui concerne ’évolution de l'orientation du défaut, elle est
donnée par :

1+ de§
tan (0 + df) = tan———2L 3.23
an (6 4+ df) = tan T+ de, (3.23)
Les équations d’équilibre (3.19) permettent d’écrire que :
b a
o o
by (3:24)
USS O’SS

— —_ = =
Les équations de changement de repére pour passer de <§>, ?, Z > a (X Y, Z ) sont maintenant

appliquées :
ol = 0%y cos? 0 + oby sin? 0 + 204, sin 6 cos 0
eront  afy, = 0%y sin?0 + aby cos? O — 205 sin 6 cos 0 (3.25)

o = ok (cos? 0 — sin?0) + (0%, — 0% ) sinf cos

La combinaison de (3.25) avec (3.24) donne :

b a
Ty _ 4, 2XY | 4, (3.26)
o o
XX XX
Avec : )
sin 0 cos 0

A Ay = —BA; (3.27)

1= N )
Bsin? 6 — cos2
o
Et 6= 2L st le rapport entre les contraintes principales. En écrivant la condition de compati-

bilité le long de la bande b; c’est & dire que 'incrément de déformation tangentielle est le méme

de part et d’autre de la bande :
det, = deb, (3.28)

La relation suivante est ainsi obtenue [Bar89] :

3 dagcum
de@ b b
— " = sin?@ — H cos 0 + U;/—Y ((F + H)cos*0 — Hsin?§) — 2LU£(Y sinfcosf (3.29)
Ixx Ixx IXxx
ob
eqH
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gy~ (= BH) S0+ ((F 4+ H) B — H) cos0 (3.30)
V1-2HB+ (F + H)

En combinant (3.30), (3.28), (3.27), (3.24) alors [Bar89]|, [Bau84] :

a

de 2
b ()’

(COS2 6 + Bsin? 9)2 B Epeum (3.31)
1+ (F+H)pB2-2H3 B ‘
Avec :
By = B4Bg A% — BgBsA3
By = BsB% — B,B?
B3 = BsB? — B6B3
B, = (sin2 0 — 2A; sin 0 cos 9)2 (3.32)
By = (0052 0 — 2A; sin 6 cos 0)2 '
Bg=F+ H+2LA;B; = (F+ H)cos?0 — Hsin? — 2L A; sinf cos §
Bs=1+2LA,
Bg =sin?# — H cos®> 0 — 2L Ay sinf cos 0
En utilisant (3.31) avec la loi de comportement (3.22) pour chaque région :
de® 2
n n Bl < pcum) + BQ
Ugn -7 €0 + 6Alz))cum ' dsgcum ’ 6gcum (3 3 3)
quH €0 + Egcum Egcum BS .
Enfin en appliquant la loi de normalité par I'intermédiaire du multiplicateur plastique A :
0P deb
de?) = dAo— , X = = (3.34)
80’1']' UeqH
Ou @ désigne la surface de charge, finalement :
del 2
o (),
b Epcum gpcum b
d&][] = — H6 B3 + H7 Egcum dﬁpcum (335)

Avec comme parameétres :
H, =sin?6 — H cos? 6
Hy = (F + H)cos? — Hsin? 6
Hs = —2Lsinfcosf
Hy = Hjcos? + Hysin?§ 4+ 2K sin cos (Hy — Hy) + Hzsinf cos — H3Kg (sin2 0 — cos? 0)
Hs = Hj cos? 0 + Hysin? 0 — Hssin 0 cos 6
H
Hg = Gcos? 0 + Fsin? 0 + 2K sinf cos§ (F — G) — (G sin? 6 + F cos® §) F4
5
Asg (G sin? § + F cos? 0)

H =
7 T

sinfcosf (5 —1)
cos? 03 sin? 0

Ko =
(3.36)
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Finalement, la relation qui existe entre la troisiéme déformation principale et la déformation
plastique cumulée est :

1-H+F
+F5 de® (3.37)
V1+ (F+H)p%—2Hp
Ce modéle étant défini, il faut illustrer comment se fait son implémentation. Généralement 1’in-

tégration numérique se fait grace a la méthode de Runge-Kutta d’ordre 4 de fagon incrémentale.
La grandeur dont on suit plus particuliérement 1’évolution est le ratio des incréments de déforma-

a _
detrr =

5gcum
dagcum
Généralement la valeur choisie est de 'ordre de 0.1. Ce modéle est largement utilisé et il a prouvé
sa capacité a prédire des CLF directes [Bar89], [CYD96], [Tai88|. Cependant, mathématiquement
lorsque 3 = cotan?6, & un instant donné, A, n’est plus défini et il n’est plus possible de calculer
les valeurs des différents paramétres. Malgré ces bons résultats certaines réserves peuvent étre

tion . C’est lorsque ce ratio atteint une valeur critique que I'instabilité locale est atteinte.

données :

— Ce modéle est valable seulement en deux dimensions,

— L’aspect physique de '’endommagement n’est pas pris en compte,

— Il suggére la présence d’un défaut initial ce qui n’est pas forcement le cas, de plus la valeur
initiale de ce défaut & un impact considérable sur les résultats. Ce paramétre peut donc
étre considéré comme un paramétre de calage.

— Enfin, la valeur choisie pour définir I'instabilité locale a une énorme influence sur la CLF
obtenue, il serait possible de parler, au méme titre que pour le défaut initial, de paramétre
de calage.

C’est pour ces raisons que ce modéle ne sera pas étudié plus en détail et que celui présenté plus
loin dans ce mémoire lui sera préféré.

3.3.3 Modélisation de la striction

La striction est un phénoméne qui est dii & la fois & la géométrie de I’éprouvette et au
matériau. Elle apparait lorsque la réduction de section qui génére un adoucissement géométrique
n’est plus compensée par ’écrouissage qui crée un durcissement structural. Dans le cas d’un essai
de traction uniaxiale, il y a striction lorsque 'effort appliqué a I’éprouvette atteint un maximum :

§F, =0 (3.38)

Cela peut étre schématisé par la figure (3.6). Pour simplifier 1’écriture, le calcul se fait dans un
cas unidimensionnel pour une éprouvette de forme parallélépipédique de volume V', de section S
et de longueur /. En utilisant la définition de la contrainte de Cauchy (donnée en annexe A) et
en la différenciant :

o= % (3.39)
O0F; = 00S; + Sido (3.40)
En utilisant la conservation de volume :
OV =105 4+ Sidly =0 (3.41)
Cela revient a écrire :
R (3.42)
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F1G. 3.6 — Moment ou apparait la striction lors d’un essai de traction uniaxiale

En combinant (3.38), (3.40) et (3.42) :
La relation finale qui s’appelle le critére de Considére [Con85] est donc :

o

— =0 3.44
oe (3.44)

Cette relation montre que la limite de ductilité est atteinte lorsque la pente d’écrouissage atteint

une valeur critique, c’est la notion d’écrouissage critique [Asa83b]. Ce calcul a été fait dans un

cas unidimensionnel, le paragraphe suivant propose de modéliser la localisation avec un critére

tridimensionnel.

3.3.4 Modélisation de la localisation de la déformation

La localisation doit étre vue comme une bifurcation : cette bifurcation provient d’une sin-
gularité [Pet00| au niveau de la loi de comportement. De nombreux travaux pour la modéliser
ont été entrepris et une condition de localisation est une perte d’ellipticité du module tangent
[Asa83al, [HHT75], [PAN83|. C’est a dire qu'une bande de localisation, dont le principe est évoqué
sur la figure (3.2), est créée. Au travers de cette bande, il y a perte de la continuité de certaines
des composantes des champs mécaniques (contrainte et déformation), la continuité n’étant pas
nécessaire pour vérifier les équations de champs. Cependant ces discontinuités doivent avoir une
forme bien précise comme montré dans la suite de ce paragraphe. Ce calcul a été fait par Rice
[Ric76], [RR75] mais peut se trouver sous d’autres formes [AR77|, [Pei83|, [PANS83|, [Pet00]. I
faut d’abord vérifier les équations de champs & savoir :

(T —
div (N ) =0 (3.45)
G =grad (V)
Ainsi que la loi de comportement : .
N=L:G (3.46)
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

Il faut rajouter a cela les conditions aux limites en déformation ou en contrainte. Aucune force
de volume n’est supposée agir sur le systéme. Seront notées avec un indice + toutes les grandeurs
en dehors de la bande et avec un — celles dans la bande de localisation.

La condition cinématique du saut du gradient des vitesses qui régit la forme qu’il peut avoir
est :

Gl=Gt -G~ =k® A (3.47)

Ou k définit le vecteur amplitude du saut et A la normale & la bande de localisation. Cette
expression est obtenue a partir du théoréme de Maxwell [Ker99].

11 faut, pour vérifier I’équilibre, qu’il y ait continuité de la contrainte de part et d’autre de la
bande. Cela revient & dire que la projection du tenseur taux de contrainte est la méme de part
et d’autre de la bande :

NT+ A =NT- )\ = [NT} A=0 (3.48)

En appliquant la loi de comportement (3.45) dans (3.48) :

(Lr:aH) A= (L :67)" A (3.49)
En intégrant (3.47) dans (3.49) :
(LT (G +reN) A= (L :67)" A (3.50)
Soit :
(Lr:reX) A= (L~ =L*):G7)" A (3.51)

Pour rester au plus proche de la physique il faut se placer au moment ol la bande de localisation
apparait. A ce moment 14, il est possible d’admettre que la loi de comportement dans et hors de
la bande soit la méme c’est a dire LT = L~ = L. Donc (3.51) devient :

(L TR A)T A= Ljikl/ik)\l)\j =0 (352)

Cette équation admet deux grandes familles de solutions :
— Soit tous les kj sont nuls, alors ’amplitude des sauts est nulle donc il n’y a pas bifurcation,
il y a continuité des champs mécaniques en tout point du matériau.
— Soit au moins un des xj est non nul, & ce moment 14 il y a un systéme d’équations liées.
Le systéme d’équations (3.52) admet une infinité de solutions. Il est alors possible d’écrire
cette condition sous la forme :

det (LjipMiAj) =0 (3.53)

Une relation simple qui ne dépend que du module tangent a donc été obtenue [AR77], [Ric76],
[RR75], [Pei83], [PAN83], [Pet00], la contrainte et la déformation interviennent uniquement dans
I’écriture du module tangent. C’est cette relation qui sera appliquée pour connaitre le moment
ou la localisation intervient en fonction des caractéristiques mécaniques du matériau.

Cette relation est analogue a la formulation en petites déformations, cependant pour que le
calcul reste valide il faut utiliser la contrainte nominale & la place de la contrainte de Cauchy de
maniére & avoir une dérivation objective; en fait les effets de rotation matérielle sont "cachés"
dans le calcul du module tangent du fait de I'utilisation de la contrainte nominale et du gradient
des vitesses.
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3.8. Modélisation de la perte de ductilité

3.3.5 Bilan sur les critéres de bifurcation

Le paragraphe précédent a permis de définir un critére de bifurcation, il en existe cependant
d’autres. Le tableau (3.1) donne les différents types de bifurcations. La perte de positivité du
travail du second ordre est aussi appelée critére de Hill. Le critére de perte d’ellipticité forte
utilisé par exemple par Neilsen et Schreyer [NS93| décrit une instabilité locale [BH91]| [Ker99| et
non globale comme celui de Rice [Ric76|. Le critére de point limite définit une borne supérieure
[Ker99| séparant écrouissage positif et négatif.

Criteére Définition Auteur Mode
perte de positivité c:€=0 Hill [Hil58] diffus

du travail du second ordre det(sym (L)) =0 ou localisé
point limite =0 diffus
(seuil de radoucissement) det(L) =0 ou localisé
perte d’ellipticité forte det(n.sym (L) .n) = Bigoni et al. [BH91]  localisé
perte d’ellipticité det(n.L.n) =0 Rice |Ric76] localisé

TAB. 3.1 — Différents types de bifurcation d’aprés [Ker99|

11 existe des relations d’implication et d’équivalence pour ces différents critéres [Ker99|,[BH91|.
La figure (3.7) montre cela. Ici, tous ces critéres de bifurcation sont équivalent puisque le calcul se
fait dans le cadre de la plasticité associée et que toutes les valeurs propres des tenseurs acoustiques
sont positives (cette affirmation provient d’essais effectués sur un certain nombre de cas tests qui
ont montré que les valeurs propres étaient toujours réelles et positives). Donc utiliser le critére de
Rice comme condition de bifurcation est légitime pour les matériaux étudiés dans ce mémoire.

3.3.6 Choix du modéle de perte de ductilité

Dans cette partie les grandes voies possibles de modélisation de la perte de ductilité ont été
montrées. Ici, un critére simple valable pour tous les types de chargement doit étre donné. Cela
conduit donc logiquement & utiliser le critére de Rice qui ne dépend que du module tangent
macroscopique, la modélisation macroscopique pourra par la suite étre complétée en ajoutant
leffet dit & 'endommagement. Dans les aciers étudiés ici, 'endommagement a un effet sur la
limite de ductilité uniquement sur les trajets de type expansion (cet effet est trés faible) et non
sur les autres types de trajets comme de la traction uniaxiale ou du rétreint. Il sera donc possible
d’avoir des résultats sur les CLF qui ne sont pas trop entachés d’erreurs.

Dans la suite, I'influence des paramétres matériau tels que la cission critique initiale ou la
distance d’annihilation critique sur le moment ou la perte de ductilité intervient sera étudiée.
Pour cela, I’étude sera d’abord menée sur le monocristal en montrant, en plus, I'influence trés
forte de Porientation cristallographique sur la perte de ductilité. Ensuite, le cas polycristallin
sera envisagé en faisant la méme étude que pour le monocristal. Enfin, des CLF seront tracées
et comparées & l'expérience ou & un modéle de référence [Cay00].
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

Critere Global

Condition suffisante
d’unicité

/AE:AE dv>0

Critere local

Condition suffisante locale
d’unicité c’est a dire

A

y

Hill [Hil58]
A

A

/

&)

X:E>0

du module tangent L

Positivité du travail du second ordre
équivalent a la définie positivité

i

b

g Xn:L:n Kig>0

Ellipticité forte des équations différentielles
gouvernant le probleme en vitesse local

3) y

b @

Les valeurs propres de chaque tenseur
acoustique n.L.n sont réelles et positives

i

b @

Pas de localisation de la déformation Rudnicki et Rice [RR75]

Ellipticité des EDP du probleme local en vitesse
célérités réelles des ondes d’accélération

det n.L.n>0

(1) Pour un movement plan isochore
(2) Pour une plasticité associée

(3) Seulement si toutes les valeurs propres de n.L.n sont réelles

(4) Pour une plasticité associée

(5) Pour une plasticité associée, une cinématique contrainte sur toute la fronticre
du corps et des conditions homogenes avant bifurcation

F1G. 3.7 — Relations entre les différents critéres de bifurcation
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3.4. Résultats qualitatifs sur la perte de ductilité pour le monocristal

Fi1G. 3.8 — Définition des deux angles représentant ’orientation de la normale

3.4 Reésultats qualitatifs sur la perte de ductilité pour le mono-
cristal

Lors de la transition d’échelles, il est possible que certains phénomeénes soient masqués par
les effets de moyenne. C’est pourquoi le fait d’étudier l'effet des paramétres matériau d’abord
a D’échelle du monocristal permet de s’affranchir de ces problémes. Ces effets seront ensuite
comparés & ceux obtenus dans le cas d’un polycristal pour étudier s’il y a des effets propres au
mono ou au polycristal.

3.4.1 Forme de la fonction déterminant minimum dans ’espace

Pour prédire le moment ou la perte de ductilité intervient, la relation (3.53) est utilisée. Il
faut, & chaque pas de calcul, s’assurer si cette relation est vérifiée pour au moins une orienta-
tion v . La solution la plus simple consiste & balayer ’ensemble de I’espace des orientations. A
titre d’exemple, la figure (3.9) présente 1’évolution, au cours de la déformation, du déterminant
det (Lj;pNAj) ot la direction A décrit tout I'espace lors d’un essai de traction uniaxiale sur un
monocristal dont les paramétres matériaux ont été choisis comme indiqué dans le tableau (3.2).

Paramétres 7. [110] 7.0 [112] 00 ©1, b, ©20 90 Ye Doy
Valeur 55 MPa 50 MPa 1.0.10° m=2 148° 128° 156° 80 2nm 1 mm

TAB. 3.2 — Paramétres pour la validation qualitative de la perte de ductilité du monocristal

L’orientation de la normale est définie par deux angles, 'un variant de 0° & 180° et 'autre de
0° & 360° comme montré sur la figure (3.8). Les calculs du déterminant ont été réalisés pour un
pas de cinq degrés sur chaque angle et le résultat est présenté en trois dimensions. Les résultats
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

ont été normalisés a 1, c’est a dire que la valeur du déterminant est divisée en tout point par la
valeur maximale calculée.

Déterminant / valeur maxi

Déterminant / valeur maxi

1.01
1.005
1
0.995
0.99
0.985

N7
% IS

1
0.8
0.6 2N\
0.4 XS
0.2 “‘-‘1\
0

Minimum Angle |
c) Résultat apres 8,5% de déformation d) Résultat aprés 14,5% de déformation

F1G. 3.9 — Evolution du déterminant normalisé au cours de la déformation en fonction de ’orien-
tation de la normale lors d’un essai de traction uniaxiale

La figure (3.9) permet de tirer les conclusions suivantes :

— Premiérement, dans le cas élastique isotrope, la valeur du déterminant est la méme quelle
que soit 'orientation de la normale, ce qui est conforme aux attentes.

— Dés les premiers stades de la déformation, la valeur du déterminant varie énormément
d’une direction a l'autre. Il y a des zones dans lesquelles le déterminant a des valeurs
faibles comparées aux valeurs maximales. Pour déterminer ces zones, il est obligatoire de
faire une analyse systématique, car le résultat posséde plusieurs minima locaux ce qui
interdit d’utiliser des techniques de minimisation telle que celle du gradient conjugué.

— La forme générale du résultat, pour un trajet monotone, n’est pas modifiée lors du charge-
ment, cependant les zones de minimum des figures b), ¢) et d) ont tendance & étre de plus
en plus larges avec des valeurs de plus en plus faibles.

— Enfin, aux alentours de 14,5% de déformation deux directions pour lesquelles le déterminant
atteint une valeur négative sont obtenues, ce qui correspond au moment ot la localisation
de la déformation intervient. Par souci de clarté, une seule sera indiquée dans chacun
des cas testés. La direction de la normale va trés fortement dépendre de 'orientation du
monocristal du fait de la trés grande anisotropie du comportement associée & ’orientation
cristallographique.

La figure (3.10) présente plusieurs essais de traction sur des monocristaux dont l'orientation
cristallographique est indiquée sur chaque figure. La trés forte dépendance de la direction de
localisation vis & vis de 'orientation cristallographique est bien observée; la valeur de la défor-
mation logarithmique & partir de laquelle le critére est vérifié varie beaucoup elle aussi. Dans
la partie suivante l’orientation et la position de la bande vont étre étudiées. Il faut bien noter
que les deux angles qui définissent la bande peuvent étre différents pour deux essais alors que
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3.4. Résultats qualitatifs sur la perte de ductilité pour le monocristal

Déterminant / valeur maxi

1

0.8
0.6
0.4
0.2
0
-0.2

200
Angle 1 250

300
350 30

a) 9.8% de déformation 0°,45°,45°

Déterminant / valeur maxj

1

0.8
0.6
0.4
0.2
0
-0.2

1
0.8
0.6 N
0.4 [N
02 -

/I
o]
g

/////////////557” 7
W iy

Minima
¢) 30.8% de déformation pour 0°,45°,90° d) 14,5% de déformation pour 148°,128°,156°

Fi1G. 3.10 — Forme de la fonction déterminant et déformation & laquelle intervient la localisation
en fonction de 'orientation cristallographique initiale lors d’un essai de traction uniaxiale

I’angle entre la bande et la direction de chargement sont identiques. Dans chacun des quatre
cas représentés sur la figure (3.10), par souci de simplicité, seule une des zones de l'espace dans
lesquelles il y a un déterminant négatif est montrée. Pour les orientations particuliéres choisies
ici, il apparait une multiplicité des zones de minimum dues aux symétries liées & la structure
cubique centrée.

3.4.2 Orientation et position de la bande de localisation

Dans cette partie ’étude de ’orientation de la bande de localisation ainsi que sa trace dans
le plan du chargement vont étre étudiés et comparés aux résultats classiquement obtenus.
Si 01 et 02 sont les angles qui définissent la normale & la bande de cisaillement notée n,.
alors :
cos (#1) cos (62)
Nioe = | sin (01) cos (62) (3.54)
sin (02)

Lors d’un essai de traction uniaxiale dans la direction de laminage appelée 1, 'angle formé par la
normale au plan de localisation et la direction de chargement noté 6;,. se calcule en remarquant
que :

— — —
X tor = |13 |1l [eos (X7, i (3.55)
D’ou :
010 = arccos (cos (A1) cos (62)) (3.56)

La tableau (3.3) regroupe les différentes normales qui vérifient le critére de Rice pour les quatre
orientations cristallines de la figure (3.10). Ce tableau montre que la bande de localisation forme
un angle d’environ 45° avec la direction de chargement dans tous les cas. Cette bande est en fait
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

située sur un céne dont le demi-angle au sommet est de 45°, chose qui est en accord avec les
travaux de Hanus [Han99|.

11 faut aussi étudier la position de la trace du plan de localisation par rapport au chargement.
Dans le plan de la to6le, 'orientation de la trace du plan de localisation est donnée par la formule :

Opos = arccos (sin (61)) (3.57)

Les valeurs de cet angle pour les différents monocristaux étudiés ici sont consignés dans le tableau
(3.3). Dans le cas d’'un matériau isotrope, on devrait trouver la valeur classique de 54° (ou 125°
par symétrie). Cette valeur se retrouve pour certains des monocristaux testés mais pas pour
tous du fait que le comportement monocristallin est trés anisotrope. Il faudra étudier la position
de cette bande dans le cas du polycristal, pour lequel le comportement est beaucoup moins
anisotrope, et vérifier si la bande de localisation est bien inclinée de 54° dans le plan de la tole.
Cette partie a donc montré deux choses importantes en ce qui concerne les bandes de locali-
sation :
— La normale qui vérifie le critére de Rice est située, pour ’ensemble des cas testés, sur un
cone dont le demi-angle au sommet est 45°, ce qui correspond aux attentes.
— La trace de la bande de localisation est inclinée de 54° par rapport a la direction de
sollicitation dans certains cas mais pas sur tous du fait de la trés grande anisotropie du
comportement monocristallin.

3.4.3 Influence des paramétres physiques sur la perte de ductilité

Dans la suite, I'influence des différents paramétres physiques du modéle sur la perte de duc-
tilité va étre étudiée & savoir :

— Le parameétre lié au libre parcours moyen des dislocations g,

— La distance d’annihilation critique .,

— La cission critique initiale 72,
La taille de grain qui doit étre identifiée comme celle de I’éprouvette puisqu’elle ne comporte
qu’un seul grain.

Pour cela, les paramétres du tableau (3.2) seront utilisés et un parameétre sera modifié en gardant
les autres constants. Lorsque le déterminant est calculé, la valeur obtenue est homogéne a un
module tangent au cube. Pour obtenir des valeurs plus conventionnelles, il suffit de calculer la
racine cubique du déterminant. Le résultat sera alors homogéne & un module tangent et plus
commode & étudier. Les figures (3.11) a (3.14) permettent de donner les conclusions suivantes :

— Pour chacun des cas testés la valeur minimale décroit fortement et rapidement ce qui
correspond & I’entrée en plasticité, puis la décroissance continue mais de fagon plus "lente".
Enfin, lorsque la perte de ductilité est sur le point d’étre atteinte la décroissance se fait
plus rapide pour obtenir des valeurs négatives qui sont les limites de validité du modéle
proposé.

— Plus le paramétre lié au libre parcours moyen des dislocations est grand, plus le libre par-
cours moyens des dislocations est important. Donc le matériau pourra moins se consolider
(3.11a) et la ductilité sera moins importante (3.11b).

— L’effet de la distance d’annihilation critique est similaire & celui du libre parcours moyen
des dislocations, en effet si un matériau a une distance d’annihilation critique faible alors il
peut stocker de plus en plus de dislocations donc sa résistance a la déformation augmente
(3.12a), par la méme occasion sa ductilité aussi (3.12b). Il est & noter que son effet est trés
sensible sur la limite de ductilité alors qu’il I’est moins sur la loi de comportement.
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Contrainte de Cauchy 11 (MPa)

3.4. Résultats qualitatifs sur la perte de ductilité pour le monocristal
¥1 D ¥2 91 02 Hloc epos
148° 28° 156° 35°  35°  48°  125°
215°  145° 48° 55°
0°  90° 0° 30°  30° 45° 125°
35°  150° 135° 125°
145°  30° 135° 125°
145° 150° 45°  125°
215°  30° 135°  55°
215°  150°  45° 55°
325°  30°  45° 55°
325°  150° 135°  55°
0° 45° 90° 0° 45°  45° 90°
0° 135° 135° 90°
45° 0° 45°  135°
45°  180° 135° 135°
135°  0° 135° 135°
135° 180° 45°  135°
180° 45° 135°  90°
180° 135°  45° 90°
225°  0° 135° 45°
225° 180° 45° 45°
315°  0° 45° 45°
315° 180° 135°  45°
360°  45°  45° 90°
360°  135° 135°  90°
0° 45° 45° 40° 150° 132° 130°
140° 150° 48°  130°
220°  30° 132° 50°
320°  30° 48°  50°

TAB. 3.3 — Orientation de la bande de localisation pour le monocristal

Racine cubique du déterminant minimum

0 1 1 1

I I I
0 0.02 004 006 0.08 0.1 012 0.14
Déformation logarithmique 11

a) Comportement en traction

20000

15000

10000 [

5000

0
0

0.02  0.04

I .
0.06 0.08 0.1 0.12  0.14 0.
Déformation logarithmique 11

L
16 0.

18

b) Evolution de la valeur minimale du

déterminant

F1G. 3.11 — Influence du paramétre 1ié au libre parcours moyen des dislocation gg

0.2
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FiG. 3.12 — Influence de la distance d’annihilation critique y.
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3.4. Résultats qualitatifs sur la perte de ductilité pour le monocristal

360

r Prestrained :
T,zI73K
€,:17.10°"

T,2293K Ex10%

320

Tensile stress, o (MPa)

m 2

—_— éz:?‘»l()'ss'I

i B, el e
Elongation, Al (mm)

FiG. 3.15 — Essais de traction sur des monocristaux de molybdéne & différentes températures
[Luf91]

— L’influence de la cission critique peut étre comparée aux travaux de Luft [Luf91] qui a réalisé
des essais de traction sur des monocristaux de Molybdéne qui ont la méme "physique" de
I’écoulement plastique que les aciers. Les résultats obtenus sont montrés sur la figure (3.15).
Il y est montré que plus I'essai est fait & une température faible, plus la limite élastique
augmente et plus la ductilité diminue. Si, il est admis que 'effet de la température a une
prédominance au niveau de la variation de la limite élastique alors la méme influence que
dans les travaux de Luft (3.13a et b) est retrouvée.

— L’effet de la taille de I’éprouvette est le méme que celui escompté : plus le grain est fin plus
le matériau est dur (3.14a) et moins il a la possibilité de se déformer (3.14b).

Tous ces résultats permettent de valider qualitatitivement I’influence des paramétres physiques
sur le comportement. D’autres tests avec des orientations cristallographiques différentes ont été
menés et I'influence des paramétres physiques va toujours dans le méme sens, ce qui correspond
bien aux attentes.

3.4.4 Influence de la matrice d’écrouissage sur la perte de ductilité

Dans cette partie, I'influence de la forme de la matrice d’écrouissage sur la perte de ductilité
du monocristal est étudiée. Pour cela, quatre types d’écrouissage différents sont définis comme :
— L’écrouissage linéaire défini par H zgzﬁ = h a%" ol h est un paramétre & identifier,

— L’écrouissage Reubrez défini par Hﬂehu = M % a?" on h1 et ho sont des paramétres a
(18 — 79)™
identifier,
. . PP h hy — 7 h N N
— L’écrouissage Voce défini par Hyo. = hq mag ou h; et ho sont des paramétres a
5 —

identifier,
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FiG. 3.16 — Influence de la matrice d’écrouissage sur le comportement du monocristal

) . .. a 1 .
— L’écrouissage comme défini dans ce mémoire par H gh — Al kagh <_Lh — 2ycph> ol
P

24/ a9k
Ye €t go (qui intervient dans le calcul du libre parcours moyens des dislocations) sont des
paramétres a identifier.

La figure (3.16a) présente les résultats en contrainte / déformation pour des essais de traction
uniaxiale sur un monocristal dont l'orientation cristallographique est donnée dans le tableau
(3.2). Les paramétres des lois d’écrouissage linéaire, Reubrez et Voce ayant été calés de maniére
& se rapprocher du résultat donné par la loi d’écrouissage employée ici. Les autres paramétres
sont les mémes que ceux consignés dans le tableau (3.2). La figure (3.16b) présente I’évolution de
la valeur du déterminant minimum au cours de la déformation. Ces deux figures montrent que :

— Les quatre types d’écrouissage employés permettent de donner des résultats assez similaires
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en ce qui concerne les courbes contrainte / déformation. Cependant, les pentes d’écrouis-
sage calculées pour les écrouissages linéaire, Reubrez et Voce semblent ne pas évoluer assez
rapidement au cours de la déformation pour se rapprocher de ’expérience. En effet, expé-
rimentalement, il est observé que la pente d’écrouissage (pour les aciers étudiés ici) ne fait
que décroitre durant un trajet monotone et cette tendance n’est pas bien simulée par ces
trois modeles.

Mis a part I’écrouissage linéaire, il est possible de vérifier le critére de Rice pour les trois
autres cas. Les déformations pour lesquelles ce critére est vérifié ne sont pas les mémes du
fait que les pentes d’écrouissage ne sont pas identiques. En effet, pour le trajet monotone
simulé ici, dire que la localisation est atteinte revient & dire que la pente d’écrouissage a
atteint une valeur critique qui dépend de la loi de comportement [Asa83b], [HH75]. C’est
pour cela que, aux vues des pentes d’écrouissage simulées, la loi d’écrouissage de Voce
prédit une déformation de localisation plus précoce que celle de Reubrez.

Seul le modéle d’écrouissage proposé semble étre en mesure de modéliser le fait que la
pente d’écrouissage arrive a saturation pour des déformations faibles. La déformation pour
laquelle le critére de localisation est vérifié est donc plus faible que dans tous les autres
cas.



3.5. Influence des paramétres mécaniques sur la perte de ductilité du polycristal

Paramétres Grains 7. [110] 7. [112] 00 90 Ye Doy
Valeur 100 80 MPa 80 MPa 1.0.10° m=2 100 3 nm 20 ym

TAB. 3.4 — Parameétres pour la validation qualitative de la perte de ductilité du polycristal

3.5 Influence des paramétres mécaniques sur la perte de ductilité
du polycristal

Comme pour le monocristal, un jeu de parameétres matériau est choisi. Les paramétres mé-
caniques vont varier autour de ce jeu de maniére & observer leur influence et étudier la présence
ou non d’effets propres au polycristal générés par la transition d’échelles. Ces parameétres sont
consignés dans le tableau (3.4). L’influence des différents parameétres mécaniques sur la perte de
ductilité du polycristal est étudiée, a savoir :

— Le paramétre lié au libre parcours moyen des dislocations g,

— La distance d’annihilation critique y,,

— La cission critique initiale TCO,

— la taille de grain D,,oy.

La texture sera définie & I’aide de 100 orientations cristallographiques de maniére a obtenir une
texture qui se rapproche de celle d’un acier ferritique comme ceux étudiés au chapitre 2 tout en
ayant un temps de calcul faible. Pour détecter le moment ot intervient la perte de ductilité deux
méthodes sont possibles :

— Soit le critére de Rice est appliqué & chacun des grains pour connaitre le moment ol la
localisation est atteinte. Il faudra cependant se donner un critére supplémentaire qui sera
la fraction volumique de grains pour lesquels le critére de Rice est vérifié. En effet, le fait
qu’un grain ait localisé n’entraine pas forcément la localisation du polycristal. Cela suppose
donc d’introduire un critére qui ne sera plus absolu alors que le critére de départ I’est.

— Soit le critére est appliqué au module tangent effectif du polycristal pour simuler la locali-
sation de la déformation. A cette condition 14, le critére reste absolu et trés simple & mettre
en pratique.

La figure (3.17) montre la fraction volumique de grains ayant localisé par rapport & la valeur du
déterminant minimum lors d’un essai de traction pour un polycristal de 100 grains. Le moment
ou la localisation est atteinte macroscopiquement correspond & peu de choses prés au moment
ou l'ensemble des grains a localisé. Cela justifie donc le fait d’utiliser le critére pour le module
tangent du polycristal. La figure (3.18) montre les résultats obtenus lors d’un essai de traction
uniaxiale sur un polycristal de 100 grains et permet de donner les conclusions suivantes :

— Dans le cas de I’élasticité le méme résultat que pour le cas monocristallin est retrouvé ce
qui correspond aux attentes. En effet, ’élasticité est supposée linéaire et isotrope donc
indépendante de 'orientation.

— La forme du déterminant en fonction de 'orientation de la normale apparait aussi com-
plexe que pour le monocristal, cependant on observe que les variations d’une orientation a
I’autre sont nettement moins importantes probablement di & I’effet de moyenne sur I’en-
semble des grains. Les zones de minima ont tendance a étre plus "grandes" que dans le cas
monocristallin.

— L’évolution de la forme de la fonction déterminant en fonction de la déformation est telle
que les zones de minima ne se déplacent que peu pendant le chargement. Comme dans le
cas monocristallin, il est possible de trouver, & un moment donné, une orientation telle que
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice
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F1G. 3.17 — Nombre de grains ayant localisé en fonction du déterminant minimum

le déterminant devienne négatif et qui correspond & la limite de ductilité.

L’influence des différents paramétres mécaniques sur la perte de ductilité est, d’'une maniére
générale la méme que pour le cas du monocristal. Les conclusion suivantes peuvent étre données :

— L’influence du paramétre de libre parcours moyen des dislocations est la méme que pour
le monocristal mais semble moins marquée. Cela est di au fait que la taille de grain dans
l’essai de référence est trés différente de celle dans le cas du monocristal ce qui a un effet
trés important sur le calcul du libre parcours moyen des dislocations.

— L’influence de la distance d’annihilation critique est, elle aussi, la méme que pour le mo-
nocristal avec un effet moins marqué pour les mémes raisons que pour le paramétre gg.

— L’influence de la cission critique initiale est moins marquée que pour le cas du monocristal,
leffet de moyenne attendu en faisant une transition d’échelles est 1a aussi bien observé.

— L’influence de la taille de grain est moins importante que celle des autres paramétres, le fait
que plus le grain est fin plus le comportement du matériau est dur et moins il est ductile
est aussi observé.

— D’une maniére générale, les effets des paramétres matériau sur la limite de ductilité et le
comportement mécanique sont les mémes que pour le monocristal. Cependant, ces effets
sont nettement moins importants. Cela s’explique par le fait que le polycristal est fait d’un
certain nombre de monocristaux dont le comportement est trés différent d’une orientation
cristallographique a l'autre, comme cela a été montré au chapitre 1. Comme 'effet des
paramétres (plus ou moins prononcé) dépend de l'orientation cristallographique, cet effet
se trouve donc forcément atténué par rapport au cas monocristallin du fait des relations
d’homogénéisation.

L’influence du trajet de chargement, qui est un élément fondamental & étudier pour simuler les
processus de mise en forme, le sera dans le prochain paragraphe. C’est en effet cette influence
qui est & l'origine du tracé des CLF.

1l faut, en dernier lieu, étudier la position de la bande de localisation pour vérifier si les
résultats sont 14 aussi proches des attentes. Pour cela, un essai de traction uniaxiale est réalisé
pour chacun des aciers étudiés au chapitre 2 et les angles 0;,. et 0, sont calculés. Comme pour
le cas monocristallin la normale est bien située sur un cone dont le demi-angle au sommet est
90°. De plus, pour chacun des aciers étudiés, au moment ot la perte de ductilité est atteinte deux
bandes sont crées et orientées a environ 54° (ou 125° par symétrie) de la direction de chargement.
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3.5. Influence des paramétres mécaniques sur la perte de ductilité du polycristal
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3.6. Détermination des courbes limite de formage

Acier 01 02 Oloc  Opos
C1754 38° 26° 45° 128°
142° 26° 135° 128°
218° 154° 45°  52°
322° 154° 135° 52°
D1879 39° 155° 135° 129°
141° 156° 45° 129°
219°  25°  135° 51°
320° 23°  45°  50°
DC04 40° 158° 135° 130°
140° 158° 45°  130°
220°  22°  135° 50°
319°  21°  45°  49°
A159 38> 159° 137° 52°
139° 154° 47° 131°
218° 22°  137° 52°
319°  26°  47°  49°
T1625 33° 145° 133° 123°
149° 148° 43° 121°
213°  35° 133° 57°
328°  31°  43°  58°

TAB. 3.5 — Orientation de la bande de localisation pour le polycristal

Les légeres différences rencontrées proviennent du fait que la valeur de 54° est valable pour le cas
isotrope alors que les matériaux étudiés sont 1légérement anisotropes. De plus, pour chacun des
aciers, il y a quatre orientations qui vérifient le critére de Rice mais leurs traces ne correspondent
qu’a deux bandes dans le plan de la tole.

Cette partie vient donc de montrer que 'effet des paramétres matériau est bien reproduite
par le modéle et que les bandes de localisation sont orientées conformément aux attentes pour
les matériaux et le mode de chargement étudiés ici.

3.6 Deétermination des courbes limite de formage

Ici, les CLF obtenues par la simulation vont étre comparées a des courbes de référence. Une
comparaison qualitative sera faite avec les travaux de Haddad [Had97]| qui a étudié leffet d’une
prédéformation sur les CLF. Pour tracer ces courbes, les conditions aux limites imposées le sont
uniquement en contrainte pour le premier chargement dans le cas d’une courbe directe, ou pour
le second chargement dans le cas d’une courbe brisée. Le tenseur N imposé est de la forme :

N = (3.58)

S O =
o O
o O O

Ou p varie entre —1 et 1. Pour chacune des valeurs de p les déformations principales obtenues,
lorsque le critére de ductilité est vérifié, sont relevées puis placées dans un graphique.
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Chapitre 8. Critére de ductilité basé sur une formulation de Rice

DR O

F1c. 3.23 — Définition de la cellule élémentaire dans le modéle de Cayssials [Cay00]

3.6.1 Modéle de référence pour la simulation des courbes limite de formage

Contrairement & la validation mono- et polycristalline, il n’y a pas d’essais expérimentaux
pour la mesure de CLF disponibles. Pour remédier & cela, le modéle de Cayssials [Cay00] validé
par Arcelor sur de nombreux aciers sera considéré comme une référence.

Tout d’abord la loi de comportement est supposée viscoplastique, isotrope, incompressible et
écrite dans le cadre des petites déformations :

o= Ke"&™ (3.59)

Ou n est 'exposant d’écrouissage alors que m le paramétre de sensibilité a la vitesse. La perte
de stabilité locale est atteinte lorsque la condition suivante est vérifiée :

089 1
=—=>k 3.60
B 029 €0 (360)
Avec :
oz 4 Br? + vz =0 (3.61)

Les coefficients «, 5 et v dépendent du trajet de chargement et des coefficients m et n. Dans le
cas d’'un trajet de traction plane, la relation (3.60) devient :

:1::%(a(all—n)3+b(511—n)2+c(€11—n)) >k (3.62)
La paramétre k est déterminé & partir de la théorie de 'endommagement. En supposant que
le matériau contient des cavités de méme rayon r qui sont réguliérement réparties dans tout le
matériau, cela permet de définir une cellule élémentaire de longueur [ comme montré sur la figure
(3.23). La coalescence est atteinte lorsque la valeur [ atteint une valeur critique /. qui peut étre
mesurée expérimentalement et qui est comprise entre 0.025 et 0.08 mm. En appelant e ’épaisseur
et en supposant que la variable D varie linéairement en fonction du temps la valeur de k peut
étre calculée et vaut :

_ VA

k=22 .
0 (3.63)
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Fi1G. 3.24 — Courbe limite de formage directe simulée de ’acier D1879

En combinant (3.60) et (3.63) la déformation §; a partir de laquelle la localisation est atteinte
peut étre calculée. Cayssials a ensuite étendu son étude & d’autres trajets de chargement en
faisant intervenir le coefficient de Lankford r. Les résultats obtenus en employant I’approche de
Cayssials vont étre comparés & ceux obtenus avec le critére de Rice. Il est & noter que le modéle
de Cayssials n’est valable que pour tracer des CLF en trajet direct (pas de prédéformation), en
trajet brisé il ne donne pas de résultats satisfaisants.

3.6.2 Acier D1879

Ici, la courbe limite de formage obtenue a partir du matériau vierge est présentée sur la figure
(3.24). Ce type de graphique est appelé CLF directe. Contrairement aux autres aciers, il n’y a
pas de résultats de comparaison accessibles. Un avis qualitatif sur la forme de la courbe obtenue
peut seulement étre donné :

— Pour le trajet de traction plane (p = 0) le critére de localisation est vérifié pour la défor-

mation la plus faible ce qui correspond a ce qui est relevé expérimentalement [Had97].

— Pour des trajets de type rétreint (p < 0), I’évolution de la déformation de localisation
est quasi-linéaire ce qui est aussi habituellement observé. Lorsque p s’approche de —1, le
chargement est équivalent & du cisaillement pour lequel la déformation de localisation ne
peut étre théoriquement atteinte, ce qui est aussi prédit par le calcul.

— Pour des trajets de type expansion (p > 0), I'allure de la courbe est horizontale comme
observé. Il est a noter que, pour ce type de trajet, 'endommagement peut avoir un effet
trés pénalisant sur la limite de ductilité qui peut étre nettement diminuée. Dans les aciers
étudiés ici, Arcelor a mis en évidence que ’endommagement n’était pas suffisamment im-
portant pour agir de maniére notable sur la limite de ductilité. Ce qui permet, dans une
premiére approche de négliger son effet.

Les figures (3.25) a) et b) présentent les CLF obtenues aprés une déformation de 5% et 10% en
traction. Elles sont appelées CLF en trajet brisé. Comme pour le cas direct, il n’y pas de résultats
de comparaison disponibles, il faudra se limiter & des résultats qualitatifs. Ces courbes ne sont
quasiment jamais obtenues expérimentalement car elles sont trés longues, cotiteuses et difficiles
a obtenir. Haddad & montré que la CLF, lors d’'un second trajet de chargement, se déplace dans
le sens du premier trajet. Par exemple, pour la traction comme c’est le cas ici (ou p reste a peu
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F1G. 3.25 — Courbes limite de formage simulées aprés une prédéformation en traction uniaxiale
de T’acier D1879

prés constant et vaut -0.5), la courbe doit donc étre décalée vers la gauche et vers le haut par
rapport au cas direct. C’est bien ce qui est observé sur les figures (3.25) a) et b), pour le cas b)
la courbe limite de formage est plus décalée du fait de la prédéformation plus importante. Ces
trois CLF montrent donc, pour cet acier, que les résultats obtenus sont qualitativement proches
des attentes.

3.6.3 Acier C1754

La figure (3.26a) présente la CLF calculée pour I'acier C1754 en trajet direct. Il y a une trés
grande différence entre la courbe de simulation et la courbe expérimentale qui est principalement
due aux méthodes de mesure de la déformation :

— En ce qui concerne la simulation, la déformation de localisation est atteinte lorsque le
critére de Rice est vérifié c’est a dire au moment o la déformation n’est plus homogéne
dans I’éprouvette. Cette définition est relativement sévére.

— Pour tracer les points expérimentaux de CLF, un essai jusqu’a la rupture est réalisé. Le
profil de déformation est déterminé & partir de grilles tracées sur I’éprouvette. Le point de
CLF est obtenu en interpolant le profil (auquel la zone de rupture a été supprimée) et en
cherchant le maximum. Cette méthode donne des valeurs surestimées

Les points de CLF sont donc obtenus de deux maniéres trés différentes, ce qui génére de grands
écarts. Pour comparer des choses comparables, il est proposé de modifier la CLF de référence
de maniére a faire coincider le point correspondant & la traction uniaxiale avec Ag% (moment
ou leffort appliqué a I’éprouvette atteint un maximum). Les autres points étant déduits par
homothétie. En ayant fait cette transformation les CLF de référence modifiée et expérimentale
peuvent maintenant étre comparées et, dans ce cas, les résultats de simulation sont trés proches
des résultats de référence modifiés. Cette modification n’est acceptable qu’en premiére approche
et nécessite une étude plus approfondie (qui ne sera pas menée ici) de maniére a étre validée.

Les figures (3.27) a) et b) présentent les CLF obtenues aprés des prédéformations de 5 et 10
% respectivement. Les mémes observations que pour l'acier D1879 peuvent étre faites a savoir
que la courbe limite de formage est déplacée dans le sens du premier trajet de chargement.
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F1a. 3.28 — Courbes limite de formage simulée et corrigée d’aprés Cayssials [Cay00] de I’acier
S2325

3.6.4 Acier S2325

La figure (3.28a) présente la CLF en employant le modéle proposé alors que la figure (3.28b)
présente la courbe de référence corrigée de la méme maniére que pour le cas précédent. Comme
pour le cas de I'acier C1754 les résultats corrigés sont assez proches de ceux du modéle proposé.

La figure (3.29) présente des CLF apres différentes prédéformations : 5 % de traction uni-
axiale pour a), 10 % pour b) et 10 % d’expansion équibiaxée pour c¢). De la méme maniére que
précédemment, pour cet acier aussi, les CLF sont décalées dans le sens du premier trajet, que
cela soit pour la traction uniaxiale (p &~ —0.5) ou expansion équibiaxée (p = 1)

3.6.5 Acier D1957

Apreés avoir présenté les résultats pour des aciers monophasés ferritiques, les mémes simula-
tions pour les aciers biphasés D1957 et A159 ont été faites. La figure (3.30a) présente la CLF
obtenue avec le critére de Rice. Comme pour le cas des aciers monophasés la courbe de réfé-
rence est corrigée pour se ramener au point Ag% en traction uniaxiale. Contrairement aux cas
précédents la courbe simulée est assez éloignée de la courbe de référence et surestime les défor-
mations au moment ot la localisation intervient. Cet écart provient du fait que les différences de
comportement entre les deux phases ne sont pas assez marquées numériquement par rapport a
I’expérience.

La figure (3.31) présente des CLF obtenues aprés différentes prédéformations en traction
uniaxiale de 5% pour a) et 10 % pour b). Pour cet acier biphasé les CLF sont décalées, comme
pour les autres cas, dans le sens du premier trajet.

3.6.6 Acier A159

La figure (3.32a) présente la CLF obtenue avec le critére de Rice alors que la figure (3.32b)
présente la courbe a partir du modéle de Cayssials corrigée pour 'acier A159. De la méme fagon
que précédemment la courbe corrigée est assez éloignée de la courbe simulée, et ce, pour les
meémes raisons.

La figure (3.33) présente des CLF obtenues aprés différentes prédéformations en traction
uniaxiale de 5% pour a) et 10 % pour b) pour Pacier A159. Comme pour les autres aciers, les
CLF sont modifiées dans le sens du trajet de prédéformation.
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3.6.7 Acier T1625

Les résultats obtenus en ce qui concerne le tracé de CLF dans le cas d’aciers mono- et biphasés
ont été montrés. Le cas d’'un matériau monophasé contenant des précipités va maintenant étre
étudié, c’est le cas de Pacier T1625. La figure (3.34a) présente la courbe limite de formage obtenue
avec le critére de perte d’ellipticité alors que la figure (3.34b) présente la courbe corrigée a partir
du modéle de Cayssials pour 'acier A159. De la méme maniére que pour les autres cas, la courbe
corrigée est trés proche de la courbe de simulation.

La figure (3.35) présente des CLF obtenues aprés différentes prédéformations en traction uni-
axiale de 5% pour a), 10 % pour b) et en expansion équibiaxée de 10 % pour ¢) pour I'acier A159.
Comme pour les autres aciers, les CLF sont modifiées dans le sens du trajet de prédéformation.

3.6.8 Discussion

Les paragraphes précédents ont eu pour but de comparer les simulations de CLF par rapport
a un modeéle de référence. De grandes tendances peuvent étre mises en évidence :

— A défaut de pouvoir comparer directement avec des résultats expérimentaux en utilisant la
modélisation adoptée, les courbes calculées sont trés éloignées des courbes de référence. La
principale différence semblant étre due a la méthode de mesure expérimentale des CLF.

— Lorsque les courbes sont corrigées de maniére a les faire coincider pour la traction uniaxiale,
les deux modéles donnent des résultats trés proches.

— L’effet d’une prédéformation est trés bien modélisé de fagon qualitative : les CLF sont
décalées, dans chaque cas, selon le trajet de prédéformation.

3.7 Conclusions

Dans ce chapitre un critére de perte de ductilité a été introduit. Pour cela, le critére de Rice
a été adjoint & la loi de comportement développée et validée dans les deux premiers chapitres.
Ce critére a été sélectionné parce qu’il est trés simple & mettre en ceuvre et permet de détecter
la perte d’ellipticité du module tangent élastoplastique.

Dans un premier temps, 'influence des paramétres mécaniques sur la perte de ductilité a
été montrée. Cette influence est nettement plus marquée pour les monocristaux que pour les
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3.7. Conclusions

polycristaux mais va dans le méme sens pour les deux cas. Lorsque cette limite de ductilité
est atteinte, les normales au plan de localisation se situent sur un cone dont le demi-angle au
sommet est de 45° dans le cas de la traction uniaxiale. De plus, dans le cas d’un essai de traction,
la trace de ces bandes est inclinée d’'un angle & peu prés égal a 54° pour ’ensemble des aciers
étudiés dans le chapitre 2. Ensuite, les courbes limite de formage pour quelques uns des aciers
étudiés au précédent chapitre ont été tracées et comparées a un modéle de référence. Il est apparu
que les résultats obtenus étaient trés éloignés des résultats de référence dus a des différences de
mesure de la déformation. Cependant, I'insertion d’un facteur correctif permet d’obtenir de bons
résultats. L’utilisation d’un tel facteur est soumise a caution et acceptable uniquement dans
un premier temps pour valider qualitativement le modéle, il faut cependant étudier les diverses
sources d’erreurs.
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Conclusion Générale

L’objectif principal de ce travail de thése a été de déterminer I'influence de la microstructure,
de la texture et des mécanismes de déformation sur la ductilité des aciers polycristallins et
polyphasés. Dans cette perspective, des outils de transition d’échelles : loi de comportement
du monocristal incluant la densité de dislocations, transition autocohérente classique en grandes
déformations avec changements de trajets, ont été développés afin d’étre introduits dans le critére
de Rice basé sur la perte d’ellipticité du module tangent. Une telle démarche a déja été signalée
par Iwakuma et Nemat-Nasser [INN83] mais la déformation maximale atteinte dans leur modéle
ne dépassait pas le % contrairement aux résultats de ce travail. Il convient de signaler le contexte
général des résultats obtenus :

— Peu d’études portant simultanément sur une loi de comportement déduite d’une approche

micromécanique et sur un critére de localisation sont disponibles dans la littérature.

— Les paramétres qu’il est nécessaire d’identifier portent exclusivement sur le mécanisme de
déformation et ’écrouissage intracristallin (taille de grain, paramétre de libre parcours
moyen des dislocations, distance d’annihilation critique et cission critique initiale). Aucun
paramétre n’est directement associé au critére de Rice.

— Malgré les écarts "bruts" entre les calculs prédictifs (qui fournissent des prédictions trés
conservatives) et les "mesures" expérimentales correspondant & une localisation bien "avan-
cée" (qu’il est possible d’expliquer et de corriger par une méthode proposée dans la thése),
on peut considérer que le modéle global proposé correspond assez bien & la réalité physique
des mécanismes et évolutions microstructurales présentes.

A cette occasion, il est possible de synthétiser tous les facteurs physiques pouvant avoir un effet
sur la localisation :

— Adoucissement géométrique pris en compte par le formalisme des grandes déformations,

— Adoucissement mécanique par la prise en compte de termes convectifs dans la formulation
grandes déformations,

Adoucissement textural associé & la transformation des textures par la déformation plas-
tique,
— Adoucissement physique par 'annihilation des dislocations.

Toutes ces physiques jouent un roéle essentiel tant pour les chargements simples que pour les
trajets complexes.

Ces bons résultats peuvent étre améliorés, toute une série d’avancées sont possibles :

— En ce qui concerne la loi de comportement locale, la notion de répartition spatiale des
dislocations n’est pas prise en compte. Pour remédier & cela, la notion de polarisation des
dislocations pourrait étre intégrée comme dans les travaux de Peeters [Pee02]. Cependant ce
modéle posséde beaucoup de paramétres & identifier. Il faudrait donc essayer de le simplifier
pour qu’il soit plus facilement utilisable.

— En ce qui concerne la prédiction de la localisation, il faudrait introduire dans le modéle
leffet de 'endommagement qui joue un role important dans le cas de trajets de type
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expansion.

Pour introduire un effet de structure dans le modéle, il faudrait implémenter la loi de
comportement dans un code de calcul par éléments finis en supposant que chaque élément
soit un polycristal. Ensuite, la direction de localisation sur cette éprouvette pourrait étre
étudiée.

La loi de comportement peut aussi étre implémentée dans un code d’éléments finis pour
modéliser 'emboutissage, chose qui est de plus en plus & ’ordre du jour avec les progrés
incessants de I'informatique.

La figure (1) présente les courbes limites de formage obtenues en jouant sur la taille de
grain sans prendre en compte 'effet Hall-Petch. Cette figure montre que plus la taille de
grain est grande plus la ductilité est élevée. Cependant, les courbes ont tendance & se
chevaucher ce qui implique que le moment de détection de la perte de ductilité est trés
difficile & appréhender. 11 faut donc, par exemple, augmenter le nombre de pas de calcul
pour détecter plus finement la perte d’ellipticité. Ce graphique montre le premier pas vers la
conception de nouveaux aciers : il est possible de savoir a I’avance 'influence des paramétres
métallurgiques et quantifier cet effet.
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Annexe A

Formalisme des grandes déformations

A.1 Définition des contraintes et des déformations

Les grandes déformations étant un formalisme spécifique, il est nécessaire d’en introduire les
grandes lignes. Tout ce qui est écrit dans cette annexe est tiré du cours de Sidoroff [Sid82]. La
premiére chose & noter est, que, les configurations matérielles initiales et actuelles doivent étre
différenciées. La figure (A.1) illustre la déformation d’un solide entre sa configuration de référence
Cy et sa configuration actuelle Cy :

—
X
2 —_—
— —
dX /,/u—\
&
—
= X
X —
Xl
—
X
= _
X3 X3
}Configuration initiale Configuration actuelle

F1G. A.1 — Déformation d’un solide

Cette figure permet, en premier lieu, d’introduire le vecteur déplacement u entre la position
—
initiale X et la position actuelle 7 comme (A.1) :

T=X+7T (A1)

Afin de définir la déformation d’un solide, est introduit un tenseur d’ordre 2, F', appelé gradient
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de la transformation liant la configuration initiale & la configuration actuelle (A.2) :

. 8:@
- 0X;

Fij (A.2)

Le fait d’utiliser un tel formalisme permet de décrire différents tenseurs de transformation. Pour
cela, les variations de longueurs et d’angles sont prises en compte par I'intermédiaire de produits
scalaires. Ainsi, dans la configuration de référence peut étre défini le tenseur de Cauchy-Green
droit C,4 et dans la configuration actuelle celui de Cauchy-Green gauche B, comme :

—_ = — —
dz.0x = dX.Cey.0 (A.3)
R — — =
dX.0X = dz.B; .o (A.4)

En combinant (A.2) et (A.3) puis (A.2) et (A.4) la relation suivante est obtenue :

Coy=FT.F (A.5)

By, = F.FT (A.6)

Cependant ces deux tenseurs de déformations ne sont pas trés pratiques & utiliser. Pour définir
la notion de déformation correspondant & une variation de distance relative le tenseur de Green-
Lagrange E dans la configuration de référence (description dite "Lagrangienne") et le tenseur
d’Euler-Almansi A dans la configuration actuelle (description dite "Eulérienne") a partir de la
différence de produits scalaires sont introduits comme :

— = == = — —

— =
x.07 —dX.0X = 2dX.E.0X = 2dz.A.0x (A7)

En combinant (A.7) , (A.6), (A.5), (A.4) et (A.3) 'expression de ces tenseurs est donnée par :

E= % (C—1)= % (FT.F 1) (A.8)

A=-(I-BY)Y=r"TEF! (A.9)

1
2
En introduisant le tenseur gradient de la transformation, le gradient de la vitesse G peut étre

défini comme :

G=FF! (A.10)
D’une maniére générale, il faut, pour chaque comparaison entre le calcul numérique et les résultats
expérimentaux comparer les mémes contraintes et déformations. Cela fait ’objet de la derniére

partie de cette annexe. De la méme maniére que pour les déformations, a partir de la figure (A.2)
quatre tenseurs de contraintes différents peuvent étre définis :
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F1G. A.2 — Définition des différents tenseurs de contrainte

dF;
-n= d—St définit le tenseur de contrainte nominale,
0
dF
- 5= d—SO définit le deuxiéme tenseur de contrainte de Piola-Kirchoff,
0
- 0= % définit le tenseur de contrainte de Cauchy,
t
dry .. . . .
— k = — définit le tenseur de contrainte de Kirchoff.

dS;
Il est intéressant de noter que seuls le tenseur de Cauchy (Eulérien) et le second tenseur de Piola-

Kirchoff (Lagrangien) ont un sens physique. Afin de pouvoir comparer ce qui est comparable le
tenseur de contrainte de Cauchy sera utilisé lors des confrontations entre simulation numérique
et expérience.

A.2 Objectivité et dérivée objective

Pour travailler en grandes déformations, le premier postulat est d’avoir une loi de comporte-
ment objective c’est a dire indépendante du référentiel. Il faut donc que la loi de comportement
relie des grandeurs elles-mémes objectives. Il est évident qu’'une loi écrite dans la configuration
initiale est objective car tous les tenseurs définis dans ce repére sont objectifs. De la méme ma-
niére, il est nécessaire d’introduire la notion de dérivée objective. En effet, un tenseur objectif n’a
pas forcément sa dérivée objective. Il existe plusieurs fagons de définir une dérivation objective :

— La dérivée convective contravariante M ,,; = M—-GM-M .GT,

— La dérivée convective covariante Moy, = M + GT.M + M .G,

~ La dérivée de Truesdell My, = M — G.M — M.GT 4+ M.trace (G),

~ La dérivée de Jaumann M = M — W.M — M.WT.

Toutes ces dérivées sont reliées par la relation :

Meont = My, — M.trace (d) = M — D.M — M.D = M, — 2(D.M + M.D) (A.11)
Avec

G467
2

D (A.12)
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A.3 Mesure de la déformation

Comme il a précédemment été montré, la méthode utilisée pour mesurer la déformation va
fortement influer sur la valeur de celle-ci. Ici, les résultats du modéle proposé seront comparés
le plus possible avec ceux issus de la littérature, aussi il faudra toujours comparer les mémes
déformations entre elles. Le probléme ne se pose pas en ce qui concerne la contrainte car la seule
qui sera employée est la contrainte de Cauchy. Dans la configuration de référence (Lagrangienne)
la déformation E, est définie comme :

1 (0%
Avec :
Eo = In (Caa) (A.14)
Et Cy; appelé tenseur des dilatations et défini comme :
Cay = F.FT (A.15)

Si dans le cas unidimensionnel, [y est la longueur initiale de I’éprouvette et [ sa longueur &
Pinstant ¢, les trois déformations les plus couramment utilisées sont :

— FEj dite déformation logarithmique, en unidimensionnel In <—> C’est cette déformation
0

qui est utilisée pour les essais de traction et d’expansion biaxée ainsi que pour le tracé des
CLF.

- E1 dite déformation de Cauchy,

. C’est cette déformation qui

est utilisée pour les essais de cisaillement simple, Bauschlnger et cisaillement apres une
traction uniaxiale.

l 2
— F dite déformation de Green-Lagrange, en unidimensionnel 3 <—> -1

lo
La figure (A.3) présente les résultats obtenus en faisant un essai de cisaillement ou de trac-
tion sur un polycristal de 100 grains dans lequel les paramétres d’écrouissage ont été choisis
arbitrairement :
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& £ 100 R
O 40 4 ©
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) ) Dclormanon de Grccn—L:?grangc ””” 0 ) ) ) Dclonpanon de Gﬁccn—Lagmngc ”””
0
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35
Déformation 12 Déformation 11
a) Essai de cisaillement b) Essai de traction

Fi1G. A.3 — Comparaison des différentes mesures de déformations

Comme le montre cette figure jusqu’a environ 10% de déformation les trois mesures de défor-
mations donnent des résultats quasi-identiques. Pour des déformations plus importantes, 1’écart
ne cesse d’augmenter. Il sera donc trés important de bien identifier quelle est la déformation
mesurée dans chaque essai expérimental.
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Annexe B

Schémas d’intégration des lois de
comportement

Dans cette partie, est présenté ce qui a dicté le choix de la méthode d’intégration numérique
de la loi de comportement locale.

B.1 Comparaison des schéma d’Euler et de Runge-Kutta

La description des intégrations Eulérienne et Runge Kutta 4 est tirée du livre de Press et al.
[PTVF92|. Lorsqu’il est nécessaire d’intégrer une équation différentielle du type :

dy;
— = filz,y1, ..., Yn B.1
I fi(@, Yn) (B.1)

Ou y = (y1,y2, .-, Yn) est un vecteur dans lequel sont placées toutes les variables du probléme a
calculer. Dans le cas de ce mémoire le vecteur y contiendra :

— Le gradient de la transformation F

— Les trois angles d’Fuler ¢1, ¢, @2,

— La densité de dislocations par systéme de glissement p9,

— La cission critique par systéme de glissement 7¢,

— La contrainte o,

— Dans le cas du polycristal les trois demi-axes de l'ellipsoide définissant la forme du grain

a,b,c et les trois angles d’Euler définissant 'orientation de Dellipsoide ¢}, ¢, ¢}.

En notant y = y, la méthode d’intégration d’Euler s’écrit sous la forme :

Unti = Yn + 1f (20, ) (B.2)

Ou h représente le pas d’intégration. Cette méthode a pour avantage d’étre fiable et de converger
plus le pas de temps est faible. Elle est, de plus, exacte si le pas de temps est infiniment petit.
La méthode de Runge-Kutta d’ordre 4 "ressemble" & quatre intégrations Eulériennes & différents
moments, pour cela quatre vecteurs incréments k:_l, k:_g, k:_g et k4 sont calculés comme :

k_l:hf(wmy—n) o
k2= hf (oo + 5,70+ %
ks = hf (oo + 5,70 + %
ky=hf (xn + h,Tn + k3)
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Annexe B. Schémas d’intégration des lois de comportement

Parametres Tc0 P0 P1o ¢0 ¥2 go Ye Dmoy
Valeur 100MPa  1.0.109m=2 20° 40° 60° 120 2nm 1 mm

TAB. B.1 — Parameétres pour la comparaison entre Fuler et Runge-Kutta 4
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Fia. B.1 — Comparaison des deux méthodes d’intégration pour un essai de laminage

Au final la mise & jour de la variable 7,, est donnée par :
R I I
Yn+1l = Yn + 6 (kl + 2k + 2k3 + k‘4) (B.4)

Cette méthode est, souvent, plus fiable que la méthode Eulérienne et permet de donner de
meilleurs résultats tout en augmentant le pas de temps. Pour vérifier quantitativement ’apport
de la méthode de Runge-Kutta, les résultats que donnent les deux méthodes vont étre comparés
sur des cas tests de laminage. Un jeu de paramétres est défini arbitrairement afin de faire des
calculs, ils sont donnés dans le tableau (B.1). Les résultats sont consignés dans la figure (B.1).
Des trois figures mentionnées ci-dessus plusieurs choses peuvent étre déduites :
— Pour un faible pas de calcul les deux méthodes donnent un résultat identique ce qui cor-
respond aux attentes.
— Dés que le pas de temps est augmenté, dans les deux cas le résultat tend a s’éloigner de
la solution pour un faible pas. Cependant cet écart croit moins vite par la méthode de
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B.2. Introduction d’un pas adaptatif

Runge-Kutta.

— Intuitivement, il semble évident que ces écarts sont dus & la mauvaise gestion du pas-
sage entre élasticité et plasticité. Il semble donc étre intéressant d’introduire un pas de
calcul adaptatif ou du moins qui se réduise de lui-méme au moment du passage élas-
tique/plastique.

En conclusion, le fait d’adopter une méthode d’intégration de type Runge-Kutta d’ordre 4 donne
de meilleurs résultats mais qui sont trés loin d’étre satisfaisants. La prochaine partie va montrer
si 'ajout d’un pas adaptatif permet de remédier & ce genre de problémes.

B.2 Introduction d’un pas adaptatif

Le but de I'introduction d’un pas adaptatif est de permettre le passage "en douceur" du régime
élastique au régime plastique. Pour cela, il faut utiliser le fait que la plastification intervient si
la cission résolue atteint la cission critique, et que son incrément atteint celui de la cission
critique. Afin de savoir si la surface de charge est atteinte il est possible vérifier que la contrainte
équivalente au sens de Von Mises dépasse deux fois la cission résolue. A ce moment 14 la contrainte
est située sur la surface de charge. Pour éviter de faire de trop grandes erreurs numériques il
faut s’assurer que le pas de calcul soit suffisamment petit. Pour cela, le critére retenu est que
Iincrément de contrainte prédit par le schéma Eulérien doit étre inférieur a la cission critique.
En résumé, le schéma du pas adaptatif peut étre défini comme :

Sio > 217, et 6o > 7, alors g < g * 27(;60 (B.5)
A chaque pas de calcul, un test de prédiction dans lequel est vérifié s’il n’y a pas de risque de
faire un pas trop grand est réalisé. Si nécessaire le pas est diminué. La relation (B.5) permet, en
fait, de choisir le plus grand pas acceptable lors du calcul tout en étant assuré, lors du passage
élastique/plastique, de faire des petits pas. Ce qui est présenté ici n’est pas un "vrai" pas adaptatif
car le pas de calcul ne peut augmenter. Des calculs, non présentés ici, ont été fait pour essayer
d’agrandir aussi le pas de calcul mais les instabilités numériques générées ont été si nombreuses
que cette solution a été abandonnée ; une fagon de contourner le probléme est d’'imposer un grand
pas de calcul. La figure (B.2) présente les résultats obtenus avec les mémes paramétres que dans
la partie précédente, 'adaptation du pas de calcul ayant été ajoutée. De ces trois figures, les
conclusions suivantes peuvent étre tirées :

— Pour un faible pas de calcul les deux méthodes donnent un résultat identique comme
précédemment.

— Les écarts entre les résultats pour différents pas de calcul sont nettement plus faibles que
dans le cas précédent.

— Avec la méthode de Runge-Kutta d’ordre 4 les résultats sont confondus pour les trois pas
de calcul, il y a donc, dans ce cas, quasi indépendance entre la taille du pas de calcul et le
résultat.

En conclusion de cette partie, il a été montré que l'intégration numérique grace a la méthode
de Runge-Kutta d’ordre 4 et 'introduction d’un pas adaptatif permet de faire des calculs rapi-
dement tout en minimisant I’erreur numérique. Cela est d’autant plus intéressant dans le cas de
Iintroduction de la loi dans un code d’éléments finis dans lequel chaque élément ne se déforme
pas de la méme maniére. En effet, en étant pratiquement indépendant du pas de calcul, une
grande partie des erreurs numériques est ainsi supprimée.
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Annexe B. Schémas d’intégration des lois de comportement
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Fi1Gc. B.2 — Comparaison des deux méthodes d’intégration pour un essai de laminage avec pas

adaptatif
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Annexe C

Calcul de I’équation intégrale
cinématique

Ici I’équation qui lie le gradient des vitesses réel a celui du milieu fictif homogéne va étre
calculée. Toute cette partie est fortement inspirée du travail réalisé par Morreale [Mor90| dans
une note interne Arcelor, ces calculs peuvent aussi se trouver sous diverses formes notamment

dans [Ber02], [Aub98], [LB89], [LKB90]. Le tenseur de Green peut étre défini grace a la relation :
LYt Gimpi (€,2") + 8jmd (z,2') =0 (C.1)

Dans le cas d’un milieu infini I’écriture de la précédente relation peut étre simplifiée en écrivant
que [NNHO93] :
Gim i (2,2') = G i (v — @) (C.2)

Ce qui permet de réécrire la relation (C.1) sous la forme :
LYt Gimpi (. — 2') + jmd (v — 2') =0 (C.3)
L’opérateur de Lamé A ainsi que son opérateur adjoint AT sont définis comme [Lip93] :
Aji = L;3,0,0; (C.4)
A;“l =N\ = L%lijﬁk@ (C.5)
En utilisant le tenseur de Green G associé¢ & AT 1’équation (C.3) devient :

0 +
Liyi; sz,m’

(z—2') +mé (z—2") =0 (C.6)
En multipliant la relation (C.1) par v; (2), (2.28) par G;rm (x — 2’) et en les soustrayant :

G (=) Lijquii (') + G, (@ = o) Kj (') = v (o) Ly G g (v — 2') =
vj (2') 60 (x —2") (C.7)

Cette équation est maintenant intégrée sur tout le volume du polycristal. En remarquant que

[Aubos] :
v () = /‘/6]-,”5 (z—2')vj (¢/)dV (C.8)
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Anneze C. Calcul de ’équation intégrale cinématique

En utilisant (C.8) dans (C.7) intégrée sur tout le volume V le résultat suivant est obtenu :

/v (G;—m (z —2') L?jklvl,ki (=) + G;_m (z—2) K; (2') —v; () ngiletn,ki (z - x’)) dv =
vm () (C.9)

Eu utilisant théoréme de la divergence appliqué a /V G;rm (a; — x’) L%klvlﬁki (m’ ) dv :

/ G ”klvl ki ( ) dV =

/ Gjm ; zgkzlvl,k (:c') dV + - G;rm (CL‘ - x') L?jklvl,k (ac’) n;dS (C.10)

Et appliqué a —/ v; (2') Lgliletn i (@ —2a')dv .
v ;

= [ 0 @) B G (o= ') av =
—Avw(ﬂﬂ&wGﬁﬁ@—xqmﬂﬂxﬁwﬁ@QﬁmGak@—mQM/(OH)
En remarquant que :
/ Gz Lok (2 / Gl (z ') LRyijvj (2') dV (C.12)

Alors en utilisant (C.12) il est possible d’écrire que :
/ Gjmz zyklvl k ( ) v +/ Uji (J}/) klij lm k ( .%'/) dv =

/Glmk ') Liyijvj (2 dv+/v o) Ly Gl (x—2') dV =0 (C.13)

La relation (C.9) peut étre mise sous la forme :

- Gjm (x — x’) L%klvl,k (x’) n;dS — - vj (x') Lglile'tn’k (.TU - x’) n;dS-+
Gl (z—1) K; (2) dV = vy, (z) (C.14)
En explicitant K ; et en faisant une intégration par parties :
/G Nav = /G 2) [Blsjut (o) v ()] AV =

/(Gfm (v =) i (2') vip (a')) AV — /Gsz o) 6l (2) vig () AV (C.15)
1%
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En appliquant, une nouvelle fois, le théoréme de la divergence a / Gj (m —x ) K ( ) dV le
1%
résultat obtenu est :

/ G x — :c ( ) dV = G}"m (:13 — x') Olijki (:n’) Uk (x') n;dS—
ov

/ G, (o — o) Sl () vip (/) AV (C.16)

Finalement, en combinant (C.14) et (C.16) :

/ G ) ”klvl k ( ) n;dS — v (:E') Lgliijm’k (1‘ - m’) n;dS+
ov

aVc;;m( o) 8ligsa (2') v () nadS — / G, (o — o) Sligw () vip (/) AV (C.17)

En utilisant le fait que le milieu est supposé infini, la condition aux limites pour le tenseur de
Green peut étre appliquée [Aub98|

lim G'(z—2')=0 (C.18)

r—1x’—o0

Alors (C.17) devient :

om () = - /8 0 () iy G (o = o) = / G, (w —a') bl (2/) v (2') AV (C.19)

La premiére intégrale du second membre de cette équation est la solution du probléme homogéne.
En appelant v, (z) cette solution :

U, () / G]m i x/) Olijkl (:c') ULk (x/) dv (C.20)
La définition du gradient de la vitesse est :

9mn (1') = Um,n (1') (0.21)

En remarquant que dans 'intégrale de la formule (C.20) seul le terme G;Lmﬂ- (x — 2') dépend de
la position x alors :

G () = g0 (x / Gjm i (@ = 2") 8lijp (2') v g (2) AV (C.22)

Pour revenir maintenant au tenseur de Green associé a A le résultat montré par Lipinski [Lip93]
est utilisé :

G, (z—2') =G, (7' —2) (C.23)
Le tenseur de Green a la propriété intéressante [NNH93] issue du théoréme de le réciprocité :
G, (2 —2) = Gy (z — o) (C.24)

Enfin en introduisant le tenseur de Green modifié comme :
me'j (.27 — ZL‘/) = Gim,jn (.27 — ZL‘/) (C.25)

La relation suivante, appelée généralement équation intégrale cinématique, peut étre donnée :

G () = o () +/ Connij (¢ — ") 6ljare (2') gu. (2) AV (C.26)
1%
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Annexe D

Calcul du tenseur d’interaction

Le tenseur t/! introduit dans le chapitre 2 doit étre défini pour étre calculé. Ce travail peut se

trouver dans la thése de Fassi-Fehri qui a explicité ce tenseur. Ici, il sera non seulement explicité
mais 'approximation numérique qui permet de le calculer sera aussi donnée. Dans le cas d’un
grain elliptique de demi-axes a, b et ¢ ce tenseur est donné par [FF85] :

abe T 27 _1 .
téllmj = 7/0 /0 (L;?Lgkpgépqgéanqu) Xt¢ltXu¢ju sin Qdedgp (D'l)

Avec :
sin 6 cos 0

X = | sinfsingp (D.2)
cos

Et

S =

(D.3)

ASH

I
o oo
I~ © ©

0

C

Pour calculer l'intégrale (D.1) la méthode numérique dite de Gauss-Legendre est utilisée. Il faut
d’abord réaliser les deux changements de variables suivants :

1
—0
217r (D.4)
y=-1+-¢
T

r=—-1+

(D.1) peut donc se mettre sous la forme :

aber? (b1
thimg = T/—l /_lf(ﬂf,y) dzdy (D.5)

Pour calculer (D.5) il faut écrire que :
1 -1 N N
/1 /1 f@y)dedy = wiw; f (24, y5) (D.6)
i=1 j=1

Cela revient donc a faire une moyenne pondérée par les poids w; de la fonction & intégrer aux
points choisis. Les points d’intégrations choisis sont les racines du polynéme de Legendre de
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Anneze D. Calcul du tenseur d’interaction

P’ordre du nombre de points choisis. Cette méthode d’intégration permet de calculer les valeurs
exactes d’un polyndéme dont le degré est le double du nombre des points d’intégration. Neuf
points d’intégration sont nécessaires (ce qui revient & approximer la fonction a intégrer par un
polynéme de degré 18 en z et y) car au-dela les valeurs numériques calculées sont identiques a

celles trouvées avec neuf points. Le polynéme de Legendre d’ordre 9 vaut :

12155 6435 9009 1155 315
Legendrey (x) = o=’ = —poma 4 Sgma” = —oat + fogw

Ses racines valent :
1 = —xg = —0.968160239507626

r2 = —x7 = —0.836031107326636

r3 = —xg = —0.613371432700590

T4 = —x9 = —0.324253423403809
Irs5 = 0

La formule qui permet de donner la valeur du poids w; est la suivante :

1 — .
A

:L‘i—aj‘j

En appliquant cette équation les valeurs numériques des racines sont :

wy = we = 0.081274388361574
we = wy = 0.180648160694857
w3 = wg = 0.260610696402935
wy = wo = 0.312347077040003
ws = 0.330239355001260

Cette derniére relation permet de définir complétement la méthode utilisée pour
transition d’échelles.
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Résumé

Cette thése a pour but de modéliser un critére de perte de ductilité. Pour cela, ce travail
a été fait en trois étapes. Dans un premier temps, le comportement a I’échelle locale (qui est
celle d’'un grain ou d’un monocristal) est modélisé par une loi micromécanique écrite dans le
cadre des grandes déformations. L’écrouissage étant quant & lui pris en compte par une matrice
dont la variable interne est la densité de dislocations moyenne par systéme de glissement. Cette
modélisation est apte & reproduire le comportement de monocristaux de ferrite ou d’alliage fer-
silicium pour des trajets simples et complexes. Dans un deuxiéme temps la transition d’échelles
entre le comportement local et celui d’un agrégat polycristallin est réalisée grace au schéma
autocohérent au sens de Hill. A cette étape il est montré que la modélisation adoptée est capable
de prédire le comportement pour des aciers monophasés, biphasés et monophasés contenant des
précipités pour des trajets simples et complexes. De plus, le modele donne aussi de bons résultats
dans le calcul du coefficient de Lankford et des surfaces de charge ainsi que pour la prédiction de
I’évolution des textures. La troisiéme étape consiste a introduire un critére de perte de ductilité
basé sur la perte d’ellipticité du module tangent élastoplastique, c’est le critére de Rice. Ce critére
est ensuite utilisé pour tracer des courbes limite de formage et il est montré que de bons résultats
sont obtenus.

Mots-clés: ductilité, micromécanique, modélisation, plasticité cristalline

Abstract

The aim of this phd thesis is to model a ductility loss criterion. Do do that, this work has
been done in three steps. In a first time, the behavior at the local scale (which is the one of a
grain or a single crystal) has been modeled by a micromechanical law written in the large strain
framework. Hardening is, has for it, taken into account by a matrix which internal variable is the
mean dislocation density on a slip system. This modelisation is able to reproduce the behavior of
ferrite and iron-silicium alloy single crystals for simple and complex loading paths. In a second
time, the scale transition between the local behavior and the one of a polycristalline agregate
is realized thanks to the self-consistent scheme at the sense of Hill. It is shown that, at this
step, the adopted model is able to predict the behavior for single-phase, dual-phase ferrite and
martensite and single-phase with precipitates steels for simple and complex loading paths. In
plus, this model gives also good results for calculus of Lankford coefficients and yield surfaces
and also for predicting texture evolution. The third step consists in the introduction of a ductility
loss criterion based on the ellipticity loss of the elastic-palstic tangent modulus, this is Rice’s
criterion. This criterion is used to plot forming limit diagrams and it is shown that good results
can be given.

Keywords: ductility, micromechanical, modeling, crystalline plasticity

159



160



