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Introduction xi

Contexte et enjeux

Par définition, le terme micro-formage désigne les procédés de fabrication par déforma-

tion plastique qui permettent de produire des pièces présentant au moins deux dimen-

sions caractéristiques inférieures au millimètre (submillimétriques) (Geiger et al., 2001),

et ce à partir de très fines tôles métalliques. La demande pour de tels composants a

explosé avec la course, entamée il y a déjà trois décennies, à la miniaturisation des appa-

reils et dispositifs. Le marché des pièces miniatures a ainsi connu une augmentation de

plus de 20 milliards de dollars (Vollertsen et al., 2004) au cours des dix dernières années.

Les composants miniatures se retrouvent non seulement dans de nombreux objets du

quotidien, des téléphones et ordinateurs portables (Figure 1) aux montres connectées et

implants médicaux, mais aussi dans l’industrie aéronautique et automobile.

Figure 1: Disque dur IBM de 1 GB (Geiger et al., 2001).

La gamme des composants miniatures existants est très variée et comporte notamment

les MEMS (Micro Electro Mechanical Systems), les broches de connexion (lead frames)

des boitiers micro-électroniques, les micro-vis (voir Figure 2(a)) et ressorts, les micro-

engrenages, etc.
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(a) Vis miniatures (Geiger et al., 2001) (b) Pièces produites par micro-emboutissage par
DELTA COMPOSANTS

Figure 2: Exemples de pièces issues de divers procédés de micro-formage.

La demande en MEMS, notamment, a vu apparaitre et se diffuser rapidement des pro-

cédés par enlèvement de matière tels que la photolitographie, l’ablation laser, la découpe

chimique, le micro-fraisage, etc.. Toutefois, au vu des quantités considérables de pièces

requises, l’industrie manufacturière a entrepris d’adapter les procédés de mise en forme

(formage), déjà mis en oeuvre sur des tôles épaisses pour des pièces d’envergure, à la

production de composants miniatures. En effet, de par leurs cadences de production

élevées, les procédés de mise en forme constituent la solution technologique privilégiée

pour la fabrication en grandes séries (voir Figure 2(b)).

De plus, les procédés de micro-formage sont économiques en terme de taux d’utilisation

de la matière, adaptables à une large gamme de matériaux et ont un impact moindre

sur l’environnement (Qin, 2010).

Toutefois, le savoir-faire développé au fil des années dans l’application des procédés de

formage sur des tôles épaisses et minces s’est révélé difficilement transférable en micro-

formage, dans la gamme des tôles très fines et des pièces de petites dimensions. Les pro-

cédés de micro-formage se sont avérés peu robustes et affectés par une grande variabilité.

Les industriels font face aux limitations de ces procédés mal maitrisés qui freinent le dé-

veloppement de leurs activités. En effet, les domaines d’application des pièces produites

(micro-électronique, aéronautique, etc.) requièrent des spécifications géométriques très

strictes. En l’état, la maîtrise dimensionnelle et la répétabilité constituent des verrous

technologiques essentiels des procédés de micro-formage. La conception de tels procédés
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s’avère délicate, de légers changements dans les paramètres de production ou sur les

nuances de matériaux conduisant souvent à une perte de robustesse du procédé et à la

production de pièces défectueuses. Ils générent, de fait, un rebut considérable (typique-

ment de 1 à 15% (Megafit, 2016)) et engendrent des coûts et pertes importants.

Les difficultés rencontrées proviennent de divers phénomènes liés à la miniaturisation.

Avec la diminution de l’épaisseur des tôles employées, le comportement du matériau

se retrouve affecté par des effets d’échelles et présente des singularités. La réduction

du nombre de grains dans l’épaisseur et donc l’augmentation du pourcentage de grains

en surface entraine souvent une diminution de la contrainte d’écoulement. En effet, les

grains en surface de la tôle sont moins contraints (en termes de joints de grains) que

ceux à coeur et se déforment relativement plus aisément. En outre, la diminution globale

du nombre de grains dans la pièce entraine une transition de la réponse du matériau ;

on passe d’un comportement de type polycristal à celui d’un monocristal car le compor-

tement individuel des grains prend de l’importance. Dans ces conditions, l’anisotropie

cristalline influence grandement la réponse aux sollicitations. Aussi, la dispersion sur la

taille et les orientations des grains peut entraîner des concentrations locales de défor-

mation plastique qui impactent la géométrie des pièces produites. Les hétérogénéités et

variations locales de microstructure, peu significatives pour les tôles minces et épaisses

du fait du grand nombre de grains en jeu, impactent fortement le comportement des

tôles d’épaisseur submillimétriques.

Les travaux présentés dans ce manuscrit ont été effectués dans le cadre du projet XXS

- FORMING financé par l’Agence Nationale de la Recherche (ANR). Le projet a réuni

autour de la thématique du micro-formage trois laboratoires, le SYMME (Université de

Savoie), le LIMATB (Université de Bretagne-Sud), le LEM3 (ENSAM de Metz) ainsi

que deux industriels ACUIPLAST et DELTA COMPOSANTS. L’objectif était de pro-

poser des solutions pour optimiser la phase de conception des procédés de micro-formage.

Pour atteindre son objectif, le projet a choisi de s’appuyer sur la conception virtuelle,

un outil aujourd’hui incontournable dans le monde industriel (automobile, aéronautique,

etc.) pour réduire le temps de design des procédés et pièces. Les partenaires du projet

ont ainsi décidé de mettre au point l’ensemble de la chaine de connaissance et d’outils

nécessaires à la conception virtuelle des procédés de micro-formage.

Cette approche est structurée autour de trois piliers :
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– la caractérisation expérimentale fine de (tôles de) matériaux d’usage courant en micro-

formage ;

– le choix de modélisations pertinentes du comportement de ces tôles ;

– la mise en oeuvre des modèles dans des logiciels éléments finis commerciaux et l’uti-

lisation de simulations pour optimiser les procédés.

Positionnement et objectifs de la thèse

Cette thèse s’est focalisée sur les deux derniers piliers cités précédemment, tout en

interagissant fortement avec le premier. Elle a eu pour objectifs de :

– proposer et mettre en place des approches adéquates de modélisation du comportement

mécanique de tôles submillimétriques ;

– mettre en application ces approches et déterminer les paramètres sensibles pour des

simulations de procédés de micro-formage.

A partir des observations expérimentales (tant la microstructure que la réponse aux sol-

licitations mécaniques), nous nous sommes attelés à mettre en place des modélisations

du comportement mécanique de tôles métalliques submillimétriques d’alliages de cuivre,

couramment utilisés en micro-formage. La diminution (et la fluctuation) du nombre de

grains dans l’épaisseur des tôles étudiées rend difficile la traditionnelle séparation entre

les échelles macroscopique (structures homogènes) et mésoscopique (où l’hétérogénéité

est sensible). Deux approches de modélisation ont ainsi été adoptées : celle de la plas-

ticité dite phénoménologique, basée sur l’hypothèse d’homogénéité du comportement

et la caractérisation expérimentale (macroscopique) des tôles et une autre basée sur la

théorie de la plasticité cristalline qui prend en compte l’hétérogénéité et les mécanismes

physiques de déformation à l’échelle du grain. Les modèles définis ont été intégrés dans

le logiciel commercial ABAQUS, couramment utilisé pour l’analyse des structures par la

méthode des éléments finis. Avec les outils développés, nous avons entrepris d’effectuer

des simulations de procédés de micro-formage. Nous nous sommes intéressés notamment

à la prédiction du phénomène du retour élastique qui impacte fortement les procédés

industriels.
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Le premier chapitre de ce manuscrit traite des aspects essentiels de la mise en forme de

tôles métalliques. Après une introduction aux mécanismes de base de déformation des

matériaux polycristallins, la notion de tôle métalliques ultrafine ainsi que divers procédés

de micro-formage sont présentés. Les difficultés pouvant apparaitre lors de ces procédés

sont notamment passées en revue.

Les approches de modélisation proposées font l’objet du deuxième chapitre. Afin d’ob-

tenir un cadre de modélisation adapté à la description de tôles ultrafines présentant un

comportement plus ou moins homogène, deux niveaux de modélisations ont été retenus.

Le premier consiste en une modélisation phénoménologique élasto-viscoplastique, inspi-

rée des observations macroscopiques. Un rappel des éléments constitutifs d’un modèle

phénoménologique est effectué et les différentes lois retenues dans le cadre de ce travail

sont explicitées. Le deuxième niveau de modélisation est une descripion à l’échelle du

grain du comportement mécanique, basée sur la théorie de la plasticité cristalline. Les

concepts physiques et les relations mathématiques qui régissent le comportement du mo-

nocristal, socle de cette approche, sont détaillés. Par la suite, les stratégies de transition

d’échelles permettant d’effectuer des calculs de structures en partant du monocristal

sont analysées.

Le troisième chapitre présente l’implantation des modèles retenus au chapitre précédent

dans le logiciel de calcul par éléments finis ABAQUS. Les aspects relatifs à l’implémen-

tation de lois de comportement en grandes déformations dans les solveurs implicite et

explicite d’ABAQUS sont discutés. Aussi, les outils numériques dédiés à la modélisation

géométrique des grains et leur mise en oeuvre sont décrits.

La campagne expérimentale de caractérisation des matériaux étudiés dans le projet est

détaillée dans le quatrième chapitre. Une analyse de la microstructure des matériaux

est effectuée et les différents essais mécaniques réalisés sont présentés. Des stratégies

d’identification paramétrique des différents modèles sont développées et une analyse

comparative de l’impact de l’identification sur la description de trajets de déformations

expérimentaux est proposée.
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Dans le cinquième chapitre, les approches développées sont mise en oeuvres dans des

simulations de procédés industriels. Une analyse comparative des prédictions obtenues

est effectuée avec des données expérimentales. Une étude approfondie des facteurs in-

fluençant la qualité des simulations numériques est réalisée, notamment sur la prédiction

du retour élastique lors des procédés de micro-formage.

Enfin, une synthèse générale conclut ce document. Les contributions apportées sont

rappelées et les défis et verrous persistants sont évoqués. Des pistes d’approfondissement

et d’amélioration sont suggérées comme perspectives de ces travaux de thèse.



Chapitre 1

Mise en forme de tôles

d’épaisseur submillimétrique

Après une description des mécanismes de déformation dans les métaux, ce premier cha-

pitre présente le contexte du micro-formage. Le concept de tôle ultrafine est abordé et

diverses problématiques reliées aux procédés de micro-formage sont exposées.

1.1 Déformation dans les matériaux polycristallins

1.1.1 Structure cristalline

Les métaux et alliages métalliques sont des matériaux polycristallins, constitués de grains

(Figure 1.1). L’état cristallin est un état ordonné de la matière solide. A température

ambiante, l’énergie cinétique des atomes est faible et les forces de cohésion les main-

tiennent en contact les uns avec les autres. Ils s’agencent alors dans des configurations

géométriques répétitives dans les trois dimensions de l’espace et forment les cristaux.

L’élément constitutif de la répétition forme une structure cristalline qui s’appelle la

maille. On peut ainsi distinguer suivant les différentes mailles sept agencements ou ré-

seaux cristallins différents ; selon le nombre et la disposition des atomes au sein de la

maille, on peut effectuer des distinctions supplémentaires et obtenir les 14 réseaux de

Bravais (se référer par exemple à (Rousseau, 2000) pour plus d’informations). Les ma-

tériaux auxquels nous nous intéressons présentent une structure de cristaux Cubiques à

1
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(a) Cloche en bronze avec les grains visibles dans
le creuset. Image de (Pleshakov, 2016a)

(b) Grains d’un alliage de titane. Image de
(Pleshakov, 2016b)

Figure 1.1: Matériaux polycristallins.

Faces Centrées CFC, une des plus courantes dans les matériaux métalliques et qui est

celle des alliages de cuivre (voir Figure 1.2). Elle sera, de fait, la seule étudiée dans nos

travaux.

Figure 1.2: Structure d’un cristal Cubique à Faces Centrées CFC.

1.1.2 Mécanismes de déformation

Il est généralement admis que trois mécanismes sont principalement à l’origine des dé-

formations inélastiques dans les matériaux métalliques à froid :

– la transformation martensitique,

– le maclage,

– le glissement cristallographique.

La transformation martensitique (voir Figure 1.3), à l’inverse des deux autres, entraîne

un changement de volume par le passage d’une phase austénitique à maille cubique face

centrée à une phase martensitique à maille tétragonale. Elle se rencontre essentiellement
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dans les AMF (Alliages à Mémoire de forme) et les aciers TRIP (TRansformation Indu-

ced Plasticity).

Figure 1.3: Formation progressive de variantes de martensite pour accomoder la défor-
mation dans un alliage de cuivre. Avec l’aimable autorisation de A. Eberhardt, LEM3.

Le maclage s’observe le plus souvent dans les matériaux à structure hexagonale (Zirco-

nium, Magnésium...). Il se caractérise par l’apparition dans le réseau de deux plans de

macles qui créent des interfaces ; une zone du cristal se retrouve alors cisaillée et acquiert

une autre orientation. Sur la Figure 1.4(b), on peut observer des macles apparues sous

forme de fines bandes dans les grains.

(a) Formation de la
macle

(b) Microstructure d’un alliage de cuivre
(CuBe2) à l’étude ; les couleurs sont asso-
ciées à l’orientation cristalline

Figure 1.4: Déformation par maclage.

Le glissement cristallographique, mécanisme le plus courant auquel nous porterons notre

attention, résulte du mouvement des défauts linéaires du réseau que sont les dislocations.
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Sous l’action d’une contrainte suffisante, les dislocations se déplacent sur les plans de

glissement favorablement orientés pour accomoder la déformation. Les plans de glisse-

ment sont des plans de la maille cristalline à très forte densité atomique ; les dislocations

se propagent sur ces plans dans des directions denses privilégiées et entraînent le glisse-

ment des plans les uns sur les autres (Figure 1.5). Un plan de glissement (repéré par sa

normale) et une direction de glissement forment un système de glissement. Le nombre

des systèmes de glissement varie suivant la nature de la maille cristalline.

Figure 1.5: Plan et directions de glissement dans un CFC (contenant 6 atomes, valeur
maximum de la maille CFC).

Enfin, le glissement cristallographique n’affecte pas le volume, la déformation se produi-

sant par cisaillement selon des plans parallèles du cristal (Figure 1.6).

Figure 1.6: Apparition de bandes de glissement lors d’une traction uniaxiale sur une
éprouvette d’aluminium (Khatibi et al., 2005).



Chapitre 1. Mise en forme de tôles submillimétriques 5

1.2 Tôles ultrafines et procédés de micro-formage

1.2.1 Concept de tôle ultrafine

Les tôles submillimétriques, comme leur nom l’indique, ont une épaisseur inférieure au

millimètre. Pour ce qui est des tôles ultrafines, aucun consensus n’émerge aujourd’hui

dans la littérature si ce n’est qu’il s’agit de tôles submillimétriques. On peut toutefois

relever une corrélation entre la définition formelle des tôles ultrafines et le nombre N de

grains dans leur épaisseur. Ce dernier peut être défini par le ratio de deux paramètres

caractéristiques de la tôle : son épaisseur T (pour « thickness ») et le diamètre D des

grains, dans la mesure où les grains sont équiaxes. Avec la diminution de l’épaisseur (et

donc à priori de N), le comportement mécanique des tôles est en effet sujet à une tran-

sition. L’un des effets observables les plus rapportés (voir Figure 1.7) dans la littérature

est la variation de la contrainte d’écoulement.

Figure 1.7: Influence de l’épaisseur des tôles sur la contrainte d’écoulement lors d’un
essai de traction (Hoffmann et Hong, 2006).

En se basant sur cette caractéristique, de nombreux auteurs se sont intéressés à l’in-

fluence de N sur la réponse aux sollicitations mécaniques des tôles ; ils ont notamment

cherché à déterminer une valeur critique de N à partir de laquelle le concept de tôle

ultrafine prend sens. Dans les travaux de (Gau et al., 2007a), une valeur de N=10 a été

trouvée suite à une étude sur le comportement de tôles en alliage d’aluminium Al 1100-

O de différentes épaisseurs. Pour des tôles d’épaisseur inférieure à 0.3 mm, (Furushima

et al., 2014) obtiennent un N de 5 pour du cuivre et de 15 pour du titane. A partir

d’études sur des tôles en cuivre, d’épaisseur inférieure à 0.2 mm, (Hoffmann et Hong,
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2006) proposent un N égal à 10.

D’autres auteurs ont également proposé des gammes de valeurs pour le paramètre N en

analysant la déformation maximale à rupture des tôles submillimétriques. Ils constatent

que la déformation à rupture décroit rapidement avec N. Ainsi pour (Hansen, 1977) et

(Vollertsen et al., 2006), le comportement mécanique ne peut plus être considéré comme

entièrement polycristallin lorsque N est inférieur à une valeur comprise entre 10 et 15.

Nous retiendrons donc de manière synthétique qu’une tôle est ultrafine si son épaisseur

est comprise entre 0.01 et 0.3 mm (Pham, 2014) et si le nombre de grains dans son

épaisseur N est inférieur à 15.

1.2.2 Quelques procédés usuels de micro-formage

Les procédés de mise en forme se sont imposés comme la solution technologique de ré-

férence dans l’industrie manufacturière de masse. De par leur efficacité, ils permettent

de produire en grande série des pièces de qualité qui requièrent généralement peu (ou

pas) d’opérations complémentaires de finition ; cette caractéristique implique de facto

des économies de matière conséquentes. De nombreux procédés de mise en forme tradi-

tionnels ont été adaptés dans le but d’être applicables aux tôles fines et ultrafines.

Le micro-forgeage permet de produire une gamme importante de produits. Des vis et

goupilles (Figure 1.8(a)) ayant des diamètres de 0.1 à 1 mm peuvent être obtenues avec

une précision inférieure au micron (Qin, 2010) par extrusion sur des lopins tréfilés.

Procédé relativement simple, le micro-perçage permet de produire des trous (voir Fi-

gure 1.8(b)) sur des tôles dont l’épaisseur peut descendre à la dizaine de micromètres

(Rhim et al., 2005). Le succès du perçage est toutefois lié au ratio entre le diamètre visé

et l’épaisseur de la tôle (Fu et Chan, 2012a).

Le micro-pliage est souvent mis en oeuvre pour produire des ressorts, connecteurs et

dans le domaine de l’électronique pour les broches de connexion (ou « lead frames »

en anglais) des boitiers. Ce dernier type de pièces (voir Figure 1.9), du fait de leur

utilisation dans des domaines sensibles (aéronautique, défense) requiert des tolérances

dimensionnelles de l’ordre du micromètre.

Adapté d’un procédé largement répandu et bien maîtrisé à des échelles supérieures, le

micro-emboutissage profond permet la production de pièces en forme de mini-coupelles
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(a) Mini-pièces forgées à froid (Vollertsen et Hu, 2006) (b) Motif de décoration formé de micro-
trous produit par DELTA COMPO-
SANTS

Figure 1.8: Exemples de pièces obtenues par micro-formage.

Figure 1.9: Leads pliées d’un boitier microélectronique produit par ACUIPLAST.

avec des épaisseurs allant jusqu’à 20 µm. Ces composants se retrouvent dans nombre

d’équipements à l’instar de la coupelle, présentée sur la Figure 1.10, pour canons à

électrons de téléviseurs (d’ancienne génération).

1.3 Problématiques liées au micro-formage

Ainsi, les applications du micro-formage, brièvement illustrées précédemment, sont bien

réelles et diverses. Elles répondent notamment à la forte demande des consommateurs

en appareils et engins miniatures de plus en plus compacts et multifonctionnels. Les

procédés de micro-formage font donc l’objet d’études et développements continuels afin
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Figure 1.10: Coupelle en molybdène pour canon à électrons (Geiger et al., 2001).

d’exploiter à des échelles inférieures le savoir-faire considérable acquis au fil des décennies

sur la mise en forme de tôles minces et épaisses. Cependant, l’adaptation des procédés

de formage classique aux tôles ultrafines présente de nombreuses difficultés. Celles-ci

résultent des interactions entre :

– les outils,

– le matériau,

– le process.

La classe de problèmes que l’on perçoit le mieux, de manière intuitive, est reliée à la

taille des outils et à leur fabrication. Développer un outillage, dont la géométrie peut

être complexe et qui présente un état de surface convenable pour produire des pièces de

qualité, représente en soi un réel challenge.

Ces outils s’intégreront dans un procédé dont la conception pose également de nom-

breux problèmes. Une attention particulière doit être portée aux paramètres du procédé

(efforts de formage, vitesses de déplacement d’outils) et à leur régulation ; en effet avec

de telles épaisseurs de tôles et des tolérances aussi faibles, de légères variations dans les

paramètres de contrôle entraîneront un taux de rebut élevé sur les pièces. Gérer l’en-

combrement machine dans des procédés multi étapes, transférer les mini-composants

d’un poste à l’autre sans les déformer et les positionner convenablement sont autant de

difficultés qui apparaissent en micro-formage.

Enfin, les tôles ultrafines présentent un comportement différent des tôles minces et

épaisses. Des caractéristiques matériau comme la limite d’écoulement, la ductilité, l’ani-

sotropie et l’écrouissage sont affectées par la réduction de l’épaisseur : on parle d’effets de

taille. Ce comportement particulier des tôles ultrafines a une influence sur les procédés

et rend épineuse la mise en oeuvre de procédés de micro-formage.

Nos travaux s’intéressent particulièrement à l’influence du comportement matériau et à
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son interaction avec les procédés de micro-formage ; ce sont donc ces deux aspects qui

seront donc passés en revue dans les paragraphes suivants.

1.3.1 Evolution de la contrainte d’écoulement

De nombreuses études ont été réalisées pour analyser l’influence de la miniaturisation

sur la contrainte d’écoulement des tôles métalliques. La procédure est souvent la même

et basée sur une hypothèse de similarité. Des essais mécaniques géométriquement simi-

laires sont mis en oeuvre en multipliant les dimensions des éprouvettes et outils par un

facteur d’homothétie. D’après le principe de similarité, les contraintes devraient demeu-

rer inchangées d’un cas à l’autre. Il a toutefois été largement reporté, (Engel et Eckstein,

2002) et (Fu et Chan, 2012b), que la contrainte d’écoulement diminue avec le nombre

de grains dans l’épaisseur N et ce à taille de grains constante (voir Figure 1.11).

Cet effet de taille peut s’expliquer en analysant l’évolution du ratio des grains au voi-

sinage de la surface de la tôle par rapport aux grains à coeur de la tôle. Ces derniers,

de par leur position, sont complètement entourés de grains. Ils sont donc plus restreints

(par les joints de grains) en termes de déformations admissibles que les grains en surface

qui se révèlent plus faciles à déformer et s’écrouissent moins que ceux situés au coeur

de la tôle. En effet dans les matériaux métalliques, les déformations inélastiques sont

accomodées par le mouvement des dislocations ; en bloquant le passage des dislocations,

les joints de grain provoquent le durcissement du matériau (écrouissage). Comme illustré

sur la Figure 1.12, la proportion de grains en surface augmente avec la diminution de

l’épaisseur et conduit à une diminution de la contrainte d’écoulement.

Une autre conséquence de la réduction de l’épaisseur sur la contrainte d’écoulement a

été observée. En étendant leurs études à des tôles ne contenant que quelques grains

dans l’épaisseur, des auteurs dont (Kals et Eckstein, 2000), (Jie Xu et al., 2013), (Klein

et al., 2001) et (Hansen, 1977) ont mis en évidence une inversion de la tendance à la

diminution de la contrainte d’écoulement. A partir d’un nombre critique Nc, la contrainte

d’écoulement ne diminue plus mais se met à croître. Nc s’établirait entre 2 et 6 pour

des tôles en cuivre, en aluminium et en acier inoxydable SUS304. La Figure 1.13 illustre

l’évolution de la contrainte d’écoulement en fonction de N.



Chapitre 1. Mise en forme de tôles submillimétriques 10

(a) Essais de traction uniaxiale (Kals et Eckstein, 2000)

(b) Essais d’expansion biaxiale (Hoffmann et Hong, 2006)

Figure 1.11: Diminution de la contrainte d’écoulement de tôles métalliques avec
l’épaisseur.

Figure 1.12: Evolution de la proportion des grains en surface (Engel et Eckstein,
2002).



Chapitre 1. Mise en forme de tôles submillimétriques 11

Figure 1.13: Evolution de la contrainte d’écoulement de tôles ultrafines en fonction
du nombre N de grains dans l’épaisseur (Jie Xu et al., 2013).

Cette observation, en contradiction avec la relation de Hall-Petch, est probablement due

à la physique de la déformation particulière des tôles ultrafines. Pour un nombre de grains

N supérieur à Nc, entre 6 et 15, la déformation imposée est accomodée principalement

par les grains favorablement orientés. Avec la diminution du nombre de grains (en deçà

de Nc), on en arrive à imposer une sollicitation en inadéquation avec l’orientation initiale

d’un certain nombre de grains ce qui requiert une augmentation de la force.

1.3.2 Anisotropie et variabilité des propriétés

Les pièces produites par les procédés de micro-formage sont souvent affectées par une

grande variabilité sur leurs dimensions géométriques.

La Figure 1.14 montre les résultats d’essais de compression effectués sur des cylindres

d’alliage de différents diamètres. Bien que les lopins initiaux soient de section circulaire,

les pièces finales présentent une irrégularité de forme croissante avec la diminution du

diamètre. Cet exemple illustre l’hétérogénéité de la déformation qui caractérise les pro-

cédés de micro-formage. Les grains qui composent les matériaux polycristallins sont par

nature anisotropes. Ils possèdent une orientation propre qui conditionne leur réponse

aux sollicitations mécaniques ; ils se déformeront plus ou moins aisément selon qu’ils

sont ou non favorablement orientés par rapport à la direction de la sollicitation. D’un

grain à son voisin, le comportement peut donc être radicalement différent si leurs orien-

tations initiales sont éloignées l’une de l’autre. De tels cas de figures entraînent de fortes

incompatibilités de déformation entre les grains et les irrégularités de forme découlent
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Figure 1.14: Géométries de cylindres d’Al6061 avant et après essai de compression
(Fu et Chan, 2012b).

de ces incompatibilités de déformation. Le très grand nombre de grains présent dans les

tôles d’épaisseur courante (de l’ordre du millimètre) atténue grandement les différences

locales d’orientation (ou désorientations). En termes statistiques, la probabilité d’obte-

nir de fortes désorientations intergranulaires est faible sur de telles tôles du fait de la

distribution large et continue d’orientations. Ce n’est pas le cas pour des tôles ultrafines

où la probabilité de fortes désorientations est bien plus importante due au faible nombre

d’orientations disponibles.

De fortes désorientations localisées entraînent des concentrations de contraintes et l’in-

compatibilité de déformation qui sont à l’origine de la dispersion relevée sur les pièces

produites. Cette variabilité se répercute sur le retour élastique dans les procédés de

pliage. En soumettant des tôles de cuivre d’épaisseur décroissante (0.6 à 0.1 mm) à des

essais de flexion trois points, Liu et ses collaborateurs (Liu et al., 2011) relèvent une

augmentation graduelle du retour élastique et de la dispersion des valeurs avec la dimi-

nution du nombre de grains dans l’épaisseur ; la même tendance est constatée par (Gau

et al., 2007b) sur du laiton.

La rugosité des surfaces des mini-composants découle des incompatibiltés de déforma-

tion entre les grains en surface de la tôle. La Figure 1.15 issue des travaux de (Wouters

et al., 2005) sur un alliage d’aluminium montre la relation entre la taille de grain et la

rugosité de la surface, qui augmente avec la taille de grain et la déformation plastique.

Les différences locales d’orientation et de forme sont également responsables de l’hétéro-

généité de la déformation et de la forte anisotropie constatées, entre autres par (Kals et
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Figure 1.15: Evolution de la rugosité en surface pour différentes tailles de grains lors
d’essais de traction sur une tôle en alliage d’aluminium (Wouters et al., 2005).

Eckstein, 2000), en micro-formage. En raison du faible nombre de grains dans leur épais-

seur, les tôles ultrafines présentent en effet une anisotropie normale marquée (coefficient

d’anisotropie moyen faible). La déformation dans l’épaisseur prend de l’importance aux

dépens de la déformation transverse, ce qui influence considérablement la ductilité de la

tôle et sa rupture.

1.3.3 Diminution de la ductilité et rupture

Les taux de déformation atteignables avant rupture lors d’essais de caractérisation sur

des tôles ultrafines sont souvent très faibles, largement inférieurs à ceux des tôles minces.

Ainsi, (Kals et Eckstein, 2000) se sont intéressés à l’évolution de la ductilité en fonction

de l’épaisseur de la tôle et la taille de grains. Les résultats de leurs travaux, sur deux

alliages de cuivre CuNi18Zn20 et CuZn15, sont présentés sur la Figure 1.16

Celle-ci présente l’évolution du pourcentage d’allongement uniforme en en fonction du

facteur d’homothétie λh qui intervient dans la mise en oeuvre d’essais géométriquement

similaires. La ductilité décroît avec la miniaturisation et avec l’augmentation de taille

des grains. Il est intéressant de remarquer que pour des épaisseurs de tôles très faibles

(λh < 0.25), le pourcentage de déformation à striction en est pratiquement nul. On peut

donc supposer la transition d’un comportement ductile vers un comportement fragile.

L’analyse des faciès de rupture permet de confirmer cette hypothèse ; (Weiss et al., 2002)

ont montré, sur des essais en traction, qu’en diminuant l’épaisseur de la tôle, on passe

d’une rupture ductile, caractérisée par la présence de cupules, à une rupture par striction
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Figure 1.16: Evolution de la ductilité en fonction de l’épaisseur de la tôle et de la
taille de grain (Kals et Eckstein, 2000).

(a) 250 µm (b) 125 µm (c) 50 µm

Figure 1.17: Faciès de rupture après traction sur des tôles de cuivre de différentes
épaisseurs (Weiss et al., 2002).

brutale localisée dite en forme de lame de couteau et qui ne présente pas de cupules (voir

Figure 1.17).

La striction n’intervient plus également dans la largeur des éprouvettes (striction dite

diffuse), comme c’est le cas avec les tôles minces et épaisses, mais uniquement dans

son épaisseur. Le faible de nombre de grains dans cette dernière entraîne une déforma-

tion localisée proche du cisaillement du monocristal. Cet écoulement plastique intense

provoque une subite perte de stabilité mécanique pendant le chargement et mène à ce

faciès de rupture, caractéristique du monocristal. De plus, le profil de rupture se situe

à 90◦ de la direction de traction au lieu des 45◦ sur les tôles plus épaisses. C’est une

des conséquences de la localisation de déformation dans l’épaisseur plutôt que dans la

largeur.
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Figure 1.18: Evolution du coefficient de frottement tôle-outils en emboutissage (dSt :
diamètre du poinçon) (Vollertsen et Hu, 2006).

1.3.4 Augmentation du frottement

Des études réalisées sur des procédés de micro-formage effectués avec lubrification ont

révélé un changement des conditions de frottement avec la miniaturisation. Des com-

paraisons entre des essais d’extrusion double de godets en CuZn15 et des simulations

numériques menées par (Tiesler et Engel, 2000) montrent une augmentation du coef-

ficient de frottement lorsque la taille des éprouvettes diminue. La même tendance est

relevée lors d’essais de mise en forme de pièces en U avec des tôles en aluminium effec-

tués par (Vollertsen et Hu, 2006). Dans ces travaux, différentes dimensions d’outils et de

tôles sont considérés et des rapports homothétiques sont appliqués aux dimensions des

différents éléments. Un ratio de 2% est choisi entre l’épaisseur des tôles et les diamètres

des poinçons qui sont de 100, 50, 20 et 1 mm. Les résultats expérimentaux, illustrés sur

la Figure 1.18, montrent une augmentation conséquente (près de 100%) du coefficient

de frottement avec la diminution de l’épaisseur des tôles.

D’après (Tiesler et Engel, 2000), la surface des pièces présente des aspérités et des vallées

dont la taille et l’étendue caractérisent une rugosité plus ou moins marquée. Le lubri-

fiant vient s’insérer dans ces vallées et créer des poches (fermées) de lubrifiant ; celles-ci

permettent une répartition uniforme de la pression des outils sur toute la surface de la

pièce, réduisant de fait la pression sur les aspérités. Cependant, le lubrifiant s’échappe

des vallées situées en bordure des arêtes de la pièces (poches ouvertes), ce qui a pour effet

de concentrer la pression exercée sur les aspérités, comme schématisé sur Figure 1.19, et

donc d’accroitre la friction.
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Figure 1.19: Poches de lubrifiant ouvertes et fermées (Engel et Eckstein, 2002).

En raison de leurs petites dimensions, les mini-composants ne présentent essentiellement

que des poches ouvertes ; l’augmentation du frottement est donc un aspect essentiel à

prendre en compte lors de procédés de micro-formage avec lubrification. En effet, il

convient de préciser (voir (Fu et Chan, 2012b)) que pour des procédés à sec (sans lubri-

fication), aucune relation n’a pu être établie entre la miniaturisation et l’évolution du

frottement.

1.4 Conclusion

Les procédés de micro-formage permettent la production de nombreux mini-composants

et la tendance à la miniaturisation de ces dernières décennies ouvre de nouvelles perspec-

tives d’application. Cependant, les atypies de comportement mécanique qui apparaissent

avec la réduction de l’épaisseur des tôles limitent grandement l’exploitation du potentiel

des procédés de micro-formage. Divers aspects caractéristiques de la mise en forme de

tôles d’épaisseur submillimétriques ont été présentés dans ce chapitre. Le concept de tôle

ultrafine a été introduit et il a été souligné que la réponse de ces tôles aux sollicitations

mécaniques dépend fortement du nombre de grains dans l’épaisseur.

Les procédés de micro-formage sont affectés par le comportement des tôles ultrafines ;

des caractéristiques telles que l’hétérogénéité de la déformation et l’anisotropie marquée,
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les fluctuations de la contrainte d’écoulement, l’augmentation du frottement, la diminu-

tion de la ductilité entraînent une forte dispersion sur la géométrie des pièces produites

et rendent les procédés instables aux changements de paramètres de production. La

conception virtuelle, qui dans de nombreux domaines de l’industrie permet d’accélérer

le design des pièces par le biais de logiciels de simulation et d’augmenter la productivité,

demeure peu effective dans ce secteur d’activités en raison des particularités de compor-

tement des tôles ultrafines. Il est donc nécessaire de mettre en place une modélisation

pertinente du comportement des tôles ultrafines, apte à être intégrée dans des logiciels

de calcul par éléments finis.



Chapitre 2

Modélisation du comportement

mécanique

Cette partie discute des approches de modélisation du comportement de matériaux po-

lycristallins. D’importants travaux ont été menés dans les domaines de la plasticité dite

phénoménologique et de la plasticité cristalline depuis près d’un siècle maintenant. Ils

couvrent de nombreux aspects dont le formalisme cinématique des grandes transfor-

mations, les lois de comportement, les lois d’écrouissage phénoménologique et à base

physique.

2.1 Eléments de mécanique des milieux continus

2.1.1 Cinématique des grandes transformations

L’espace euclidien tridimensionnel est muni d’un repère cartésien fixe d’origine O et de

vecteurs de base (e1, e2, e3). On considère un corps déformable constitué de points ma-

tériels appelés particules. Le corps est dans une position dite configuration de référence

Ωo à un instant initial to ; sous l’action de sollicitations extérieures, le corps est mis en

mouvement, se déforme et se retrouve dans la configuration dite courante Ωt à un instant

t comme illustré sur la Figure 2.1.

18
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Figure 2.1: Mouvement d’un corps déformable de la configuration de référence à la
configuration courante.

Examinons le mouvement d’une particule A choisie arbitrairement. Sa position en confi-

guration initiale est donnée par le vecteur X et sa position en configuration courante par

x. Le mouvement de A sera analysé en description lagrangienne plutôt qu’en description

eulérienne plus adaptée aux écoulements de fluides.

Ainsi une variation infinitésimale de la position de A dans Ωt se formalise par rapport à

Ωo comme suit :

dx = ∂x

∂X
dX (2.1)

De cette relation, on définit le gradient de la transformation F par :

F = ∂x

∂X
(2.2)

Le tenseur F caractérise de façon locale la transformation et porte l’information sur

la déformation du voisinage du point matériel A. Cette information comporte une dé-

formation pure et une rotation. Ainsi, le gradient de la transformation F admet une

décomposition polaire qui s’écrit de manière unique :

F = R ·U = V ·R (2.3)

R est un tenseur orthogonal qui représente les rotations de corps rigide. U et V sont

respectivement les tenseurs droit et gauche de déformation pure ; ils sont symétriques et
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définis positifs.

Lors d’un mouvement de corps rigide, le solide ne subit aucune déformation pure et on

a de fait les égalités U = I et F = R où I est le tenseur identité d’ordre deux. Afin de

garantir une déformation nulle dans de tels cas de figure, il est classique de définir des

mesures de déformations à partir de F, U ou V et il en existe un très grand nombre. Le

tenseur de déformation de Green-Lagrange est défini sur la configuration de référence

par :

EL = 1
2
(
FT · F− I

)
= 1

2
(
U2 − I

)
(2.4)

La mesure de déformation logarithmique ou mesure de Hencky s’écrit sur la configuration

de référence :

EH = ln (U) (2.5)

La dimension temporelle entre bien évidemment dans la représentation du mouvement

et la vitesse particulaire s’écrit v = ∂x
∂t . On peut alors définir le gradient de vitesses de

déformation par :

L = ∂v

∂x
= Ḟ · F−1 (2.6)

Il se décompose en une partie symétrique, la vitesse (ou taux) de déformation D et une

partie antisymétrique la vorticité ou spin W :

L = D + W avec D = 1
2
(
L + LT

)
et W = 1

2
(
L− LT

)
(2.7)

Le tenseur spin W peut être interprété physiquement comme la vitesse de rotation des

axes principaux du taux de déformation.

2.1.2 Mesures de contrainte

Il existe dans la littérature plusieurs définitions du tenseur des contraintes. Il convient

de faire un choix judicieux de la mesure appropriée aux effets que l’on cherche à repré-

senter et/ou concordante avec les outils numériques et expérimentaux dont on dispose.



Chapitre 2. Modélisation du comportement 21

En particulier, les lois de comportement associent des paires contrainte-déformation bien

spécifiques. Les expressions les plus courantes sont les formes eulériennes τ tenseur de

Kirchhoff et σ tenseur de Cauchy, mixtes B premier tenseur de Piola-Kirchhoff et la-

grangiennes π second tenseur de Piola-Kirchhoff.

Les tenseurs σ et B ont une signification physique en ce qu’ils caractérisent directement

les efforts appliqués. En effet, considérons (Figure 2.2) dans une configuration de réfé-

rence, un élément de surface d’aire dS et de normale N . Après déformation, donc en

configuration courante, cet élément occupe une aire ds et a n pour normale unitaire.

Figure 2.2: Représentation des configurations courante et de référence.

Si on suppose qu’en configuration courante, il s’exerce sur l’élément de surface une force

df , alors on aura les expressions suivantes :

df = σ · nds et df = B ·NdS (2.8)

En clair, par définition σ est une mesure de la force par unité de surface dans l’état

déformé et B une mesure de la force appliquée au corps déformé par unité de surface

non déformée.

Le tenseur de Kirchhoff τ est relié à celui de Cauchy par τ = Jσ où J est le déterminant

du gradient de la transformation F. Son utilisation permet d’alléger les formulations et

il possède comme le tenseur de Cauchy la propriété de symétrie. En revanche, le premier

tenseur de Piola-Kirchhoff n’est pas en général symétrique, ce qui peut rendre complexe

son utilisation dans le développement et l’implantation numérique de modèles. Le second

tenseur de Piola-Kirchhoff π est, lui, symétrique et lagrangien. C’est une mesure de la

force dg, résultat du transport de df en configuration de référence, par unité de surface

non déformée. Il s’écrit :

π = JF−1 · σ · F−T (2.9)
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2.1.3 Lois de comportement, hyper et hypoélasticité

Nous nous intéressons ici au comportement à froid et négligerons par conséquent les

effets thermiques. Dans un tel cadre, une loi de comportement est une relation qui

définit la contrainte en fonction de la déformation et, éventuellement, leurs vitesses.

C’est une relation physique qui ne doit pas varier d’un référentiel à l’autre. En d’autres

termes, les entités qui servent à écrire les lois de comportement doivent être objectives

c’est-à-dire invariantes par rapport à un changement de référentiel. L’hyperélasticité et

l’hypoélasticité sont deux approches couramment employées pour formuler une loi de

comportement.

Les modèles hyperélastiques sont basés sur les lois de la thermodynamique (voir par

exemple (Lemaitre et Chaboche, 2004)). La loi de comportement dérive d’un potentiel

thermodynamique qui est formalisé comme une densité d’énergie de déformation. Initia-

lement développée pour décrire le comportement de matériaux qui admettent des taux

importants de déformations élastiques (caoutchouc, polymères), l’approche hyperélas-

tique a été étendue à la plasticité des métaux par (Simo et Ortiz, 1985). Les fondements

thermodynamiques de ces modèles sont solides et la formulation est matérielle (établie

sur la configuration de référence) et de fait objective.

Si on suppose une densité d’énergie libre de Helmholtz Ψ , alors la loi de comportement

s’écrit :

π = 2 ∂Ψ
∂U2 (2.10)

Ces modèles sont toutefois relativement complexes à mettre en oeuvre et la définition

du potentiel thermodynamique sous-jacent peut s’avérer délicate.

L’hypoélasticité peut être perçue comme une analogie, dans le cadre des grandes transfor-

mations, de la théorie des petites déformations. La décomposition additive de la vitesse

de déformation en parties élastique et plastique est notamment reprise du formalisme de

la théorie des petites déformations. La loi de comportement est alors formulée de manière

incrémentale entre des taux de déformation et de contrainte. L’absence de fondements

thermodynamiques peut entraîner en grandes déformations élastiques une non conserva-

tion de l’énergie et de la dissipation en l’absence d’écoulement plastique. Cette possibilité
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limite l’emploi des modèles hypoélastiques à certains matériaux tels les métaux qui pré-

sentent de très faibles déformations élastiques. Outre ces limitations, la formulation de

modèles hypoélastiques requiert l’utilisation de grandeurs objectives. En effet, les non

linéarités géométriques qui surviennent en grandes transformations peuvent influer sur

la représentation du comportement dans un cadre non adapté. Dans le cas illustré sur

la Figure 2.3, une barre est soumise à un instant initial à un état de contraintes uniaxial

selon l’axe x1. Elle subit ensuite une rotation pure qui l’aligne sur l’axe x2 à un instant

final.

Etudions l’évolution du tenseur de contraintes de Cauchy σ exprimé dans le repère fixe

Figure 2.3: Rotation de corps rigide d’une barre soumise à un état de contraintes.

(x1, x2) ; à l’instant initial, la seule composante de σ sera σ11 et à l’instant final elle sera

σ22. On remarque qu’entre les deux instants, σ̇11 6= 0 et σ̇22 6= 0 ce qui ne correspond

pas à la réalité physique ! L’état de contraintes dans le matériau n’a pas changé, celui

ci étant soumis à un mouvement de corps rigide. Le tenseur de contrainte de Cauchy

exprimé dans le repère fixe n’est donc pas incrémentalement objectif. Il est nécessaire

d’utiliser des entités objectives et incrémentalement objectives pour décrire les lois de

comportement.

L’objectivité incrémentale est généralement obtenue de trois manières (voir (Sidoroff,

1982), (Simo et Hughes, 1998)).
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2.1.3.1 Le transport convectif ou pull-back

On utilise des transformations tensorielles, en l’occurence le gradient de la transforma-

tion, pour projeter des tenseurs incrémentalement non objectifs vers la configuration

de référence où les quantités tensorielles sont matérielles et de fait objectives. Ainsi en

partant du tenseur de contraintes de Cauchy σ, on aboutit dans la configuration de

référence au second tenseur de Piola-Kirchhoff par la transformation suivante :

π = JF−1 · σ · F−T (2.11)

En appliquant cette transformation à une loi de comportement formulée en σ, on obtient

une expression, dans la configuration de référence, qui est objective.

2.1.3.2 La construction de dérivées objectives sur la configuration courante

On dérive les tenseurs après les avoir transporté vers un référentiel qui suit la rotation

du milieu continu et on les ramène dans la configuration courante fixe. Soit Q la trans-

formation orthogonale qui permet de passer vers le repère choisi ; une dérivée objective

de σ s’écrira :

∇
σ= QT · d

dt

(
Q · σ ·QT

)
·Q (2.12)

Selon le référentiel choisi, on distingue plusieurs dérivées objectives.

La dérivée de Truesdell, dérivée convective introduite par Truesdell en exploitant un

transport sur la configuration de référence plutôt qu’un référentiel tournant. Elle s’écrit

comme le pull-back (2.11) rapporté en configuration courante :

∇
σ
TR

= 1
J
F · d

dt

(
JF−1 · σ · F−T

)
· FT , (2.13)

ce qui donne après développement :

∇
σ
TR

= σ̇ − L · σ − σ · LT + σtr(L) (2.14)
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La dérivée de Zaremba-Jaumann-Noll couramment nommée dérivée de Jaumann

ou dérivée corotationnelle : le référentiel corotationnel est choisi comme celui pour lequel

les axes principaux de la vitesse de déformation paraissent fixes. En d’autres termes, il

tourne à la même vitesse que le spin W. Considérons un changement de repère ortho-

normé sur notre particule A tel que :

x̄ = c(t) + Q(t) · x (2.15)

En exploitant cette expression et les relations cinématiques (2.2), (2.6) et (2.7) on montre

que le spin s’écrit dans le nouveau référentiel :

W̄ = Q ·W ·QT + ω, (2.16)

où ω = Q̇ ·QT est la vitesse de rotation relative des deux référentiels. En annulant le

spin dans le nouveau référentiel, on obtient la transformation qui génère le reférentiel

corotationnel par intégration de :

Q̇T ·Q = W (2.17)

On suppose généralement qu’à l’instant initial le référentiel corotationnel coïncide avec

le référentiel fixe.

La dérivée de Jaumann s’écrit en référentiel fixe :

∇
σ
J

= σ̇ −W · σ + σ ·W (2.18)

La dérivée de Green-Naghdi ou dérivée en rotation propre : elle a été développée

après que des auteurs (Dienes, 1979), (Nagtegaal et De Jong, 1982) aient démontré que

la dérivée de Jaumann conduisait à une réponse oscillatoire non physique dans le cas du

cisaillement avec écrouissage cinématique et à de très grands taux de déformation. Dans

son référentiel associé, dit en rotation propre, les axes principaux de la déformation pure

(les vecteurs propres du tenseur U) apparaissent fixes. Ce référentiel est généré par le
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tenseur de rotation R issu de la décomposition polaire F = R ·U. En écrivant Q = RT

dans (2.12), on obtient l’expression de la dérivée de Green-Naghdi :

∇
σ
GN

= σ̇ −Ω · σ + σ ·Ω avec Ω = Ṙ ·RT (2.19)

En suivant la nomenclature de (Martiny-Weitig, 1992) nous appelerons taux de rotation

propre le tenseur Ω.

Aussi en partant de la décomposition polaire de F, un calcul direct permet d’obtenir la

relation suivante pour le spin W :

W = Ω + R · asym(U̇ ·U−1) ·RT , (2.20)

où asym(A) représente la partie anti-symétrique d’un tenseur A.

On remarque alors que pour un mouvement de corps rigide entre deux incréments consé-

cutifs, le spin est égal au taux de rotation propre W = Ω et la dérivée de Green-Naghdi

se ramène à celle de Jaumann.

La dérivée logarithmique, développée par (Xiao et al., 1998) et supposée plus perfor-

mante (précision, cohérences théoriques) que les deux précédentes. Le tenseur Ω y est

remplacé par :

Ω′ = W +
m∑
i 6=j

(
1 + λi/λk
1− λi/λj

+ 2
ln (λi/λj)

)
bi ·D · bj , (2.21)

où λi est une valeur propre du tenseur de Cauchy-Green gauche B = F · FT et bi un

vecteur propre de ce même tenseur.

2.1.3.3 La formulation en repère tournant

Elle consiste à formuler la loi de comportement directement dans le référentiel tournant

sans retour vers le référentiel d’observation fixe (Hughes, 1984). Elle présente l’avantage

d’offrir des expressions plus maniables car les dérivées objectives se réduisent, dans ces

référentiels, à de simples dérivées temporelles sans termes additifs ; en partant de (2.12),

on obtient aisément :
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∧̇
σ = Q· ∇σ ·QT , (2.22)

où ∧σ est l’expression de σ dans le référentiel tournant. Elle est adoptée dans de nom-

breux logiciels éléments finis concomitamment aux référentiels de Jaumann ou de Green-

Naghdi.

2.2 Plasticité phénoménologique

Les modèles dit phénoménologiques se basent sur l’hypothèse d’homogénéité du milieu ;

en ce sens, le comportement moyen d’un matériau est supposé identique en tout point

de son volume. Ce type de modélisation s’attache à retranscrire le comportement glo-

bal observable à l’échelle macroscopique des matériaux. Ils se basent, de fait, sur des

observations expérimentales du comportement mécanique des matériaux qui servent à

définir les caractéristiques du comportement qui vont être modélisées. Nous présentons

dans cette section une méthode générique de construction de ces modèles ; les résultats

de caractérisation mécanique du chapitre 4 permettront ensuite de préciser les modèles

adaptés à la description du comportement des matériaux étudiés.

Nous nous plaçons dans le cadre des transformations mécaniques isothermes dans un for-

malisme hypoélastique. On postule que le taux de déformation D se décompose comme

suit :

D = De + Dp (2.23)

où De est le taux de déformation élastique et le taux de déformation plastique Dp

représente la partie irréversible donc permanente du taux de déformation. Cette décom-

position additive de la déformation s’inspire de la théorie des petites déformations où

une telle partition est justifiée par une analyse thermodynamique (voir (Lemaitre et

Chaboche, 2004)). Notons qu’en grandes transformations, le formalisme hyperélastique

s’appuie plutôt sur une décomposition multiplicative du gradient de la transformation

F = Fe · Fp (2.24)
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Un parallèle peut toutefois être établi entre les deux approches pour des matériaux

présentant un faible taux de déformation élastique comme les métaux (Fe ≈ I) ; en effet,

le gradient de vitesses L s’écrira :

L = Ḟ · F−1

= Ḟe · Fe−1 + Fe · Ḟp · Fp−1 · Fe−1 (2.25)

= Le + Fe · Lp · Fe−1

≈ Le + Lp ⇒ D ≈ De + Dp,

où Le et Lp sont respectivement les gradients de vitesses élastique et plastique.

2.2.1 Comportement élastique

Le comportement élastique du matériau est représenté par la loi de Hooke généralisée

sous la forme incrémentale objective suivante :

∇
σ= C : D, (2.26)

où ∇σ est un taux objectif de contrainte et C est le tenseur (de quatrième ordre) des

constantes élastiques. Cette relation est valable dans la gamme des petites déformations

jusqu’à un seuil de contraintes qui représente la limite d’élasticité (ou seuil de plasticité) ;

au delà de cette limite, des déformations permanentes apparaissent dans le matériau et

la décomposition du taux de déformation en parties élastique et plastique prend sens.

2.2.2 Comportement plastique

La description phénoménologique de la plasticité implique trois éléments constitutifs :

– un critère de plasticité qui permet de déterminer, au travers de la surface de charge,

si l’état de contrainte dans le matériau induit une déformation permanente ;

– une loi d’écoulement plastique pour quantifier les déformations plastiques ;

– une loi d’écrouissage qui décrit l’évolution du comportement du matériau au cours de

la déformation plastique.
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2.2.2.1 Surface de charge

La définition de la plasticité repose sur le concept de surface de charge qui permet de

distinguer les domaines de déformation élastique et plastique. La formalisation mathé-

matique du concept conduit à l’écriture d’une fonction de charge f. La représentation de

f dans l’espace des contraintes constitue la surface de charge, l’intérieur de cette surface

représentant le domaine d’élasticité et son pourtour l’état (élasto)plastique. Elle doit

être fermée et convexe.

De manière formelle, elle s’écrit :

f (σ,Xi, Rj) = σ̄ (σ,Xi)− σy (Xi, Rj) , (2.27)

où σ̄ est la contrainte équivalente et σy représente la contrainte seuil d’écoulement plas-

tique en dessous de laquelle la déformation est élastique et le comportement réversible.

La contrainte σ̄ est le scalaire équivalent à l’état de contrainte multiaxial représenté par

le tenseur σ. Les contraintes équivalente et seuil dépendent de variables internes tenso-

rielles Xi (i=1...M) et des variables internes scalaires et/ou paramètres matériau Rj (j

= 1...N). Ces variables internes représentent des caractéristiques physiques du matériau

tels que son type d’écrouissage.

Ainsi, le comportement sera dit élastique si :

f < 0 ou f = 0 et ∂f

∂σ
: σ̇ < 0 (2.28)

Il est dit élastoplastique si :

f = 0 et ∂f

∂σ
: σ̇ ≥ 0 (2.29)

De manière synthétique, la surface de plasticité sera décrite par :

f (σ,Xi, Rj) = 0 (2.30)

En plasticité non visqueuse, il faut également s’assurer que l’état de contrainte reste

toujours sur la surface de plasticité ; on rajoute alors la condition de cohérence :
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ḟ (σ,Xi, Rj) = 0 (2.31)

L’expression de la contrainte équivalente dépend du critère considéré pour déterminer si

le domaine plastique est atteint. La plupart des critères sont basés sur la contrainte de

cisaillement maximale (Tresca) ou un seuil d’énergie (un terme quadratique) de distor-

sion élastique (von Mises). Dans la suite, nous employerons indistinctement les termes

de critère et contrainte équivalente.

2.2.2.2 Expressions de contraintes équivalentes

Les critères de plasticité dits isotropes considèrent que la contrainte équivalente dans

le matériau reste invariante quelque soit la direction de la sollicitation imposée sur ce

dernier. Cette hypothèse se justifie dans le cas des matériaux isotropes auxquels ces

critères isotropes (Tresca, von Mises...) peuvent être appliqués.

Certains matériaux présentent toutefois des orientations préférentielles marquées qui

influent sur leur réponse aux sollicitations. Des critères dit anisotropes ont donc été

développés pour intégrer l’influence sur l’écoulement plastique de l’orientation relative

du chargement par rapport à un repère privilégié lié au matériau. Il en existe un très

grand nombre ; une description approfondie de beaucoup d’entre eux est présentée dans

(Banabic, 2010), les critères de (Hill, 1948), (Barlat et al., 2003), (Banabic et al., 2004)

étant les plus répandus.

Critère quadratique de Hill 1948 (Hill, 1948)

Ce critère de plasticité, noté Hill48, s’utilise pour les matériaux (souvent les aciers)

orthotropes (anisotropie qui comporte trois plans de symétrie et caractéristique de tôles

laminées). La contrainte équivalente s’écrit :

σ̄2 = (σ −X) : M : (σ −X) (2.32)
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Le tenseur M ou tenseur de Hill, symétrique du quatrième ordre et diagonal dans le

repère orthotrope matériau, introduit l’anisotropie du matériau par le biais de 6 co-

efficients F , G, H, L, M et N . Il admet les symétries majeures et mineures ; de plus

Miikl = 0 ce qui traduit l’incompressibilité plastique et permet l’utilisation de σ au lieu

de son déviateur s. Le tenseur de Hill s’écrit dans le repère matériau orthotrope :

M = 1
3



2G+ 2H − F 0 0 0 0 0

0 2F + 2H −G 0 0 0 0

0 0 2H + 2G−H 0 0 0

0 0 0 N 0 0

0 0 0 0 M 0

0 0 0 0 0 L


(2.33)

Pour un matériau isotrope, on a F = G = H = 1 et L = M = N = 3 de sorte à obtenir

le tenseur de Hill égal au tenseur identité. Dans le cas des tôles, réaliser des essais met-

tant en jeu les composantes σ3,j , j = 1, 2 est un problème épineux. On admettra dans

ces travaux L = M = 3.

Pour obtenir le seuil d’écoulement initial égal à la limite d’élasticité en traction suivant

la direction de laminage, on impose H+G = 2 ; ce qui laisse 3 paramètres indépendants

F , G, N à identifier.

Critère de Bron & Besson (Bron et Besson, 2004)

Ce critère, noté BB2004, appartient à la classe des critères de plasticité basés sur l’utilisa-

tion des transformations linéaires pour modéliser l’anisotropie. Ils permettent d’obtenir

des surfaces de plasticité intermédiaires entre celles de Tresca et de von Mises. Les pre-

miers modèles de ce type furent développés par (Barlat et al., 1991), (Karafillis et Boyce,

1993) et (Barlat et al., 1997).

La contrainte équivalente s’écrit :

σ̄ =
( 2∑
k=1

αk (ψk)
a

bk

) 1
a

(2.34)
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C’est la somme de deux fonctions ψ positives, homogènes de degré 1 et pondérées par

les deux paramètres, α1 et α2, dont la somme vaut 1. Ces fonctions sont convexes par

rapport à σ et ont les expressions suivantes :

ψ1 = 1
2

(∣∣∣S1
2 − S1

3

∣∣∣b1 +
∣∣∣S1

3 − S1
1

∣∣∣b1 +
∣∣∣S1

1 − S1
2

∣∣∣b1
)
, (2.35)

ψ2 = 3b2

2b2 + 2

(∣∣∣S2
1

∣∣∣b2 +
∣∣∣S2

2

∣∣∣b2 +
∣∣∣S2

3

∣∣∣b2
)
, (2.36)

où les Sik, i = 1, 2 et k = 1, 2, 3 sont les valeurs principales des tenseurs déviateurs modi-

fiés sk obtenus du tenseur dit « offset » de contraintes σX = σ−X par la transformation

linéaire suivante :

sk = Lk : σX (2.37)

où Lk portent les paramètres d’anisotropie et s’écrivent :

Lk = 1
3



ck2 + ck3 −ck3 −ck2 0 0 0

−ck3 ck3 + ck1 −ck1 0 0 0

−ck2 −ck1 ck1 + ck2 0 0 0

0 0 0 3ck4 0 0

0 0 0 0 3ck5 0

0 0 0 0 0 3ck6


(2.38)

Cette façon élégante d’introduire l’anisotropie sur le tenseur σ permet de garder la fonc-

tion σ̄ isotrope par rapport au tenseur s qui constitue un équivalent plastique isotrope.

On a donc 12 paramètres cki d’anisotropie, les paramètres a, b1 et b2 influençant la forme

de la surface de plasticité. Comme pour le critère de Hill48, les paramètres cki , i = 5, 6

sont gardés égaux à 1 du fait de la difficulté de leur mise en évidence expérimentale ; de

plus en utilisant la relation α1 + α2 = 1, on se retrouve avec un total de 12 paramètres

indépendants à identifier.

Il faut souligner que pour α = 1 et c1
i = 1, on retrouve le critère de von Mises pour

b1 = 2 ou 4 et celui de Tresca pour b1 = 1 ou tendant vers +∞.
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2.2.2.3 Lois d’écrouissage

Toute transformation réelle provoque une dissipation d’énergie mécanique qui entraîne,

entre autres, une modification de la structure interne du matériau et une évolution des

propriétés mécaniques. Les lois et variables d’écrouissage permettent de rendre compte

de cette évolution de la réponse du matériau. Celle-ci se traduit d’un point de vue concep-

tuel par une altération de la surface de charge qui représente le domaine d’élasticité. En

fonction de l’évolution de la surface de charge, on distingue plusieurs types d’écrouissage.

Ecrouissage isotrope

Il décrit le durcissement qu’on observe lorsqu’on soumet un métal à un chargement qui

le fait rentrer dans le domaine plastique. La réponse devient non linéaire et des essais de

charge-décharge montrent l’augmentation de la contrainte seuil de plasticité ; la surface

de charge connait une expansion supposée homothétique comme illustré sur la Figure 2.4.

Figure 2.4: Evolution de la surface de charge correspondant à un écrouissage isotrope
dans le plan σ1 - σ2. La surface en pointillés représente le domaine élastique initial.

La variable interne choisie pour la description de ce phénomène est la déformation plas-

tique cumulée

p =
∫ t

0

√
2
3Dp : Dpdt (2.39)
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Elle est associée à la variable scalaire R dont l’expression doit être adaptée au compor-

tement du matériau.

De nombreuses expressions existent, dont celles de

– Hollomon

R = Kr (p)nr ; (2.40)

– Swift

R = Kr (εo + p)nr ; (2.41)

– Voce

R = σ0 + σsat [1− exp (−CRp)] ; (2.42)

– Hockett-Sherby

R = σsat − (σsat − σ0) exp (−CRpnr ) (2.43)

où CR, εo,Kr, nr, σsat et σ0 sont des paramètres à identifier.

Ecrouissage cinématique

L’écrouissage cinématique a été introduit pour modéliser les atypies de comportement

que présentent certains matériaux à la suite d’une inversion du sens du chargement.

L’effet Bauschinger, qui est la diminution du seuil de plasticité, ainsi que d’autres phé-

nomènes reliés aux essais alternés et cycliques sont représentés à la Figure 2.5.

La modélisation mathématique se fait à l’aide d’une variable tensorielle X (souvent

dénommée back-stress ou contrainte de rappel) qui en se soustrayant à la contrainte

permet d’effectuer une translation de la surface seuil dans l’espace des contraintes (voir

Figure 2.6).

La variable interne associée à X est la déformation plastique et diverses expressions ont

été proposées pour modéliser l’évolution de X, notamment celles de

– Prager

Ẋ = HXDp; (2.44)

– Ziegler

Ẋ = HX (σ −X) ṗ; (2.45)
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Figure 2.5: Illustration schématique des effets de l’écrouissage cinématique (Eggertsen
et Mattiasson, 2011).

Figure 2.6: Evolution de la surface de charge correspondant à un écrouissage ciné-
matique dans le plan σ1 - σ2. La surface en pointillés représente le domaine élastique

initial.

– Armstrong-Frederick

Ẋ = 2
3CXD

p −DXXṗ; (2.46)

où CX , DX et HX sont des paramètres à identifier.

Aussi, (Chaboche et Rousselier, 1983) ont montré qu’on pouvait grandement améliorer

la description de l’écrouissage en combinant plusieurs termes d’écrouissage cinématique.

Ecrouissage mixte et autres formes d’écrouissage
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En associant des termes d’écrouissage isotrope et cinématique, on établit un cadre plus

étendu de description dans lequel la surface de charge peut à la fois se translater et se

dilater (voir Figure 2.7). On parle alors d’écrouissage mixte.

Figure 2.7: Evolution de la surface de charge correspondant à un écrouissage mixte
dans le plan σ1 - σ2. La surface en pointillés représente le domaine élastique initial.

Afin d’obtenir un cadre général pour décrire simultanément plusieurs phénomènes, de

nombreux auteurs (Mróz, 1967), (Dafalias et Popov, 1976) ont proposé des modèles avec

plusieurs surfaces de charge emboîtées les unes dans les autres. La spécification des «

degrés de liberté » (translations et expansions individuelles et/ou groupées) des surfaces

de charges confère une grande flexibilité à ces modèles. Le modèle développé par Yoshida

et Uemori (Yoshida et Uemori, 2003) permet notamment de décrire à la fois l’effet Bau-

schinger, la saturation de l’écrouissage et l’adoucissement permanent au prix toutefois

d’une complexité relativement importante.

Le modèle microstructural de (Teodosiu et Hu, 1998) permet, lui aussi, de reproduire ces

différentes caractéristiques d’écrouissage en s’appuyant sur la description de l’évolution

de structures de dislocations. L’usage de quatre variables internes d’écrouissage reliées

à ces structures de dislocations permet à ce modèle de décrire non seulement l’effet

Bauschinger mais également les phénomènes de transition observés après inversion du

chargement. Aussi, (Barlat et al., 2011) ont proposé de s’affranchir du concept d’écrouis-

sage cinématique avec leur modèle homogène anisotrope. L’écrouissage y est isotrope et

la contrainte équivalente se décompose en la somme d’un terme classique (isotrope ou

anisotrope) et d’un terme fluctuant qui introduit une asymmétrie de la surface de charge.

Cette composante fluctuante, qui distord la surface de charge, permet de modéliser un
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certain nombre de phénomènes dont l’effet Bauschinger ou une évolution anisotrope de

la forme du domaine d’élasticité.

2.2.2.4 Loi d’écoulement plastique

Elle permet de déterminer la composante plastique de la vitesse de déformation. Cette

dernière dérive d’un potentiel (visco)plastique, fonction de la contrainte, des variables

internes et éventuellement de la température. Pour les matériaux métalliques, ce poten-

tiel est généralement considéré identique à la fonction de charge : l’écoulement est dit

associé ou normal. La vitesse de déformation plastique est alors déterminée par :

Dp = λ̇
∂f

∂σ
(2.47)

Le scalaire λ̇ est le multiplicateur plastique. Dans le cadre de la plasticité indépendante

du temps, il est obtenu grace à la condition de cohérence (2.31).

En viscoplasticité, on suppose un potentiel viscoplastique Ω qui caractérise complètement

l’écoulement en intensité et en direction. La condition de cohérence n’est pas nécessaire.

Le potentiel de Norton généralisé est retenu dans nos travaux et l’écoulement plastique

s’écrit :

Dp = ∂Ω
∂σ

, (2.48)

avec

Ω = Kv

nv + 1

(
f+(σ,X, R)

Kv

)nv+1

, (2.49)

où Kv et nv sont les paramètres de viscosité à identifier et f+ est la partie positive de

f .

2.3 Plasticité cristalline

A une échelle d’analyse plus fine, la physique des matériaux métalliques n’est pas

conforme avec l’hypothèse d’homogénéité de la matière sur laquelle s’appuient les mo-

dèles de plasticité phénoménologique. Comme détaillé au chapitre 1, les métaux sont

constitués de grains d’orientations et de tailles différentes et la déformation plastique

provient du mouvement des défauts linéaires que sont les dislocations sur des plans
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cristallins à l’intérieur de ces grains. Ce type de matériau est donc caractérisé par une

hétérogénéité microstructurale qui n’est pas prise en compte dans les modélisations phé-

noménologiques. Les effets de cette hétérogénéité se font d’autant plus ressentir pour

des tôles ultrafines à faible nombre de grains dans l’épaisseur ; le comportement indivi-

duel des grains influence alors considérablement la réponse globale et l’hypothèse de la

séparation des échelles n’est plus valide.

La théorie de la plasticité cristalline s’appuie sur les mécanismes physiques responsables

de la déformation et s’intéresse au comportement mécanique du monocristal soumis à

une sollicitation. Elle offre ainsi un cadre de modélisation capable d’intégrer une certaine

hétérogénéité du matériau. Dans les paragraphes suivants, les divers aspects qui contri-

buent à l’établissement d’un modèle de plasticité du monocristal et à son utilisation pour

la prédicition du comportement de structures polycristallines sont détaillés.

2.3.1 Loi de comportement du monocristal

2.3.1.1 Cinématique du glissement cristallin

Le lien est établi ici entre la cinématique générale des grandes transformations et la

théorie de la plasticité cristalline. Le formalisme adopté est issu des travaux de (Raphanel

et al., 2004), (Needleman et al., 1985) et (Peirce et al., 1982), dans la continuité de ceux

de (Hill et Rice, 1972) et (Rice, 1971).

On considère le mouvement d’un cristal soumis à une transformation. Comme expliqué

au préalable, la déformation plastique intervient dans un cristal par le glissement de plans

cristallographiques spécifiques sous l’action d’une sollicitation. Le cristal est mu d’une

configuration de référence Ω0 à une configuration courante Ωt en passant, si plasticité il

y a, par une configuration intermédiaire Ωit.

On considère que seul le glissement plastique intervient dans cette dernière configuration ;

les déformations élastiques n’ont d’effet que sur le réseau cristallin et se produisent

après le glissement plastique pour convecter le cristal en configuration courante Ωt. La

configuration intermédiaire Ωit est donc généralement appelée configuration relâchée en

ce qu’on la retrouve en relâchant l’intégralité des contraintes présentes dans la position

courante.
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Figure 2.8: Décomposition de la déformation en partie élastique et plastique lors du
mouvement du cristal.

Chaque système de glissement (s) est caractérisé par deux vecteurs orthogonaux : le

vecteur normal au plan de glissement n(s)
0 et le vecteur de la direction de glissement

m
(s)
0 . L’indice « 0 » indique des quantités exprimées dans la configuration de référence.

Dans la décomposition multiplicative du gradient de la transformation (2.24), proposée

par (Lee, 1969), Fe représente la distorsion et la rotation élastique du réseau cristallin

tandis que Fp correspond à la déformation plastique de la matière par cisaillement. Le

réseau cristallin n’est pas affecté par le cisaillement ; ce dernier est induit par glissement

de plans cristallographiques et provoque également une rotation de corps rigide de la

matière par rapport au réseau (Nemat-Nasser, 2004).

De nombreux auteurs (Teodosiu, 1996) admettent la décomposition suivante :

Fe = (I + e) ·R, (2.50)

avec e un tenseur symétrique de petites déformations élastiques (|e| � 1).

Cette décomposition illustre le fait que la partie élastique de la transformation relève

essentiellement d’une rotation.

(Nemat-Nasser, 2004) propose les décompositions
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Fe = Ve ·R∗ et Fp = R∗∗ ·Up, (2.51)

qui établissent la distinction entre la rotation élastique du réseau cristallin R∗ et la rota-

tion plastiqueR∗∗ de la matière,Ve etUp étant respectivement les tenseurs d’élongation

élastique et plastique. Ce formalisme sera exploité dans l’implémentation numérique au

chapitre 3.

Le gradient de vitesses se décompose en

L = Le + Lp, (2.52)

où Le = Ḟe · Fe−1 est le gradient de vitesses élastique et Lp = Fe · Lpi · F
e−1 celui de

vitesses plastique avec Lpi = Ḟp · Fp−1 le gradient de vitesses plastique en configuration

relâchée.

On relie alors cette dernière quantité au glissement cristallographique en écrivant d’après

(Rice, 1971) :

Lpi =
∑
s

γ̇(s)S(s)
0 , (2.53)

où γ̇(s) est le taux de glissement et S(s)
0 = m

(s)
0 ⊗ n

(s)
0 est le tenseur de Schmid en confi-

gurations initiale et relâchée.

De cette relation, on obtient en configuration courante l’expression du gradient de vi-

tesses plastique :

Lp = Fe · Lpi · F
e−1 =

∑
s

γ̇(s)S(s), (2.54)

où S(s) = m(s) ⊗ n(s) est le tenseur de Schmid en position courante.

En exploitant ces dernières relations et la décomposition en parties symétrique et anti-

symétrique L = D+W, on obtient les taux de déformation et le spin plastiques comme

suit :
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Dp = 1
2(Lp + LpT )⇒ Dp =

∑
s

γ̇(s)D(s)

Wp = 1
2(Lp − LpT )⇒ Wp =

∑
s

γ̇(s)W(s)

avec D(s) = 1
2(S(s) + S(s)T ) et W(s) = 1

2(S(s) − S(s)T )


(2.55)

Les vecteurs caractéristiques des plans cristallographiques sont affectés uniquement par

la composante élastique de la transformation et transportés vers Ωt suivant :

m(s) = Fe ·m(s)
0 et n(s) = n

(s)
0 · Fe

−1
, (2.56)

où m(s) et n(s) sont les vecteurs en configuration courante.

Il faut à présent spécifier les conditions sous lesquelles intervient le glissement cristallin.

2.3.1.2 Comportement local

Cission résolue

Au niveau local, le glissement d’un système est fonction de la cission résolue τ (s) et

de sa cission critique d’activation τ
(s)
c . La cission résolue est la sollicitation appliquée

localement, à partir de l’état de contrainte global σ, à chaque système de glissement.

Elle s’obtient par extension tridimensionnelle de la loi de Schmid suivant :

τ (s) = m(s) · σ · n(s) = σ : D(s) (2.57)

Loi d’écoulement

Pour la détermination du taux de glissement, deux approches de modélisation existent :

celles de la plasticité non visqueuse et de la viscoplasticité.

En plasticité non visqueuse, la sensibilité du matériau à la vitesse de déformation est

considérée négligeable et le glissement est conditionné par :
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τ (s) < τ (s)
c ⇒ γ̇(s) = 0

τ (s) = τ (s)
c et τ̇ (s) < τ̇ (s)

c ⇒ γ̇(s) = 0

τ (s) = τ (s)
c et τ̇ (s) = τ̇ (s)

c ⇒ γ̇(s) 6= 0


(2.58)

Cette loi est semblable aux conditions de cohérence et de Kuhn-Tucker que l’on retrouve

dans les modèles macroscopiques. Il est toutefois possible que s’activent plus de sys-

tèmes qu’il n’est nécessaire pour accomoder la déformation du cristal. Il faut alors lever

l’indétermination et procéder à une sélection des systèmes réellement actifs. Une des ap-

proches les plus répandues est de définir les systèmes réellement actifs comme ceux qui

minimisent l’énergie de déformation (Franciosi, 1984), (Franciosi et Zaoui, 1991). D’un

point de vue numérique, il faut procéder à une analyse combinatoire des systèmes pour

chaque incrémént de chargement ce qui est très coûteux en temps de calcul et peut dans

certains cas, (Van Houtte, 1988), (Delannay, 2001), ne pas résoudre l’indétermination.

Des solutions ont été proposées à ces problèmes ; (Delannay, 2001) entre autres pro-

pose une procédure numériquement plus performante et (Lorrain, 2005), (Franz, 2008),

(Abed-Meraim, 2009) proposent une fonction de régularisation inspirée de la viscoplas-

ticité qui reste toutefois indépendante du temps physique.

En viscoplasticité, le taux de glissement d’un système est directement calculé à par-

tir d’une relation liant la cission critique à la cission résolue. La question de choix de

systèmes actifs ne se pose pas car tous les systèmes sont actifs mais seulement certains

auront un taux de glissement significatif.

De nombreux auteurs, (Teodosiu et al., 1975), (Hutchinson, 1976), (Peirce et al., 1982),

(Needleman et al., 1985), (Tabourot, 1992), (Berbenni et al., 2004), utilisent une loi

issue de la théorie de l’activation thermique des dislocations :

γ̇(s) = γ̇(s)
o signe

(
τ (s)

) ∣∣∣∣∣τ (s)

τ
(s)
c

∣∣∣∣∣
n

, (2.59)

où γ̇o est un taux de glissement de référence et n le coefficient de sensibilité à la vitesse

de déformation.

D’autres auteurs, (Cuitino et Ortiz, 1993), (Kuchnicki et al., 2006), (Bonnet, 2007),

proposent des variantes de cette loi qui introduisent un seuil et atténuent sa forte non

linéarité :
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γ̇(s) = γ̇(s)
o signe

(
τ (s)

)(∣∣∣∣∣τ (s)

τ
(s)
c

∣∣∣∣∣
n

− 1
)

(2.60)

(Cailletaud, 1992) s’inspire quand à lui des modèles phénoménologiques macroscopiques

et introduit des variables locales d’écrouissage isotrope et cinématique :

γ̇(s) =
〈∣∣∣τ (s) − x(s)

∣∣∣− r(s)

k

〉n
signe

(
τ (s) − x(s)

)
, (2.61)

où x(s) est la variable d’écrouissage cinématique et r(s) la variable d’écrouissage isotrope.

(Saai, 2007) et (Manole, 2010) utilisent également ce type de lois en reliant les variables

d’écrouissage à des densités de dislocations.

Lois d’écrouissage

La déformation plastique entraîne l’évolution des propriétés du matériau. En plasticité

cristalline, cette évolution est reliée à la cission critique d’activation. De nombreux mo-

dèles ont été proposés pour rendre compte de cet effet.

(Mandel, 1965) et (Peirce et al., 1982) proposent la loi d’évolution suivante :

τ̇c
(s) =

∑
β

hsβ γ̇
(β), (2.62)

où les hsβ sont les coefficients de la matrice d’écrouissage identifiés par Chang et Asaro

(Chang et Asaro, 1981) tels que :

hsβ =


h(γ) si α = β (écrouissage propre)

qh(γ) si α 6= β (écrouissage latent)
(2.63)

où q est le ratio d’écrouissage latent et

h(γ) = sech2
( h0γ

τ*-τ0

)
, (2.64)

avec :

h0 : la constante de proportionnalité d’écrouissage
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τ∗ : la contrainte de cisaillement en saturation

τ0 : la contrainte de cisaillement de référence

γ est le glissement total sur tous les systèmes tel que :

γ =
∫ ∑

s

γ̇(s)dt (2.65)

Ce modèle sera dénommé, dans la suite, PAN pour Peirce, Asaro, Needleman (Peirce

et al., 1982).

En outre (Franciosi, 1984), (Tabourot, 1992), (Delaire et al., 2000), (Tabourot, 2001)

ont proposé des modèles basés sur des analyses microstructurales des dislocations.

La variable primaire est la densité de dislocation ρ(s) sur le système de glissement (s).

La cission critique est reliée à la densité de dislocations par

τ (s)
c = µb

√∑
u

αsuρu (2.66)

où µ est le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers et αsu est le coefficient

évaluant la force de l’interaction entre les dislocations des systèmes de glissement (s) et

(u).

A partir des expressions de production et d’annihilation des dislocations, on obtient la

loi d’évolution des densités de dislocations :

ρ̇(s) = 1
b

(√∑
u β

suρu

K
− 2ycρ(s)

)
γ̇(s), (2.67)

où K est lié au libre parcours moyen d’une dislocation, yc est la distance critique entre

deux dislocations susceptibles de s’annihiler et βsu est également relié à l’interaction

entre dislocations mais contrôle spécifiquement l’accumulation des dislocation en forêts

sur le système (s) en fonction de celles sur le système (u). C’est un modèle à base

physique qui offre un point de vue compréhensif sur les mécanismes sous-jacents de la

déformation plastique.

Aussi, les travaux menés par (Manole, 2010) montrent que la variable densité de dis-

locations ne rend pas compte de l’hétérogénéité physique que peut receler une micro-

structure de dislocations. Il propose d’affiner la description en discrétisant les densités

de dislocations en classes suivant leur cission critique d’activation. Ce modèle propose

également une description, par des variables à base de densités de dislocations, des effets
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de l’écrouissage cinématique.

Ces différents modèles font intervenir des densités de dislocations dites statistiquement

stockées ou distribuées. Leur mouvement sur les systèmes de glissement, à l’intérieur des

grains, propage la déformation plastique et le phénomène d’écrouissage résulte de leurs

interactions. Cependant, la continuité de la déformation d’un grain à l’autre nécessite

la présence de dislocations aux joints de grains. Ces dernières permettent d’assurer la

compatibilité géométrique du polycristal et sont couramment désignées par l’anglicisme

GND pour « Geometrically Necessary Dislocations » (voir (Nye, 1953), (Ashby, 1970)).

Les GND sont liées au gradient spatial de la déformation et, prises en compte dans

un modèle de plasticité cristalline, permettent de reproduire les effets de taille dits de

second ordre (« strain gradient effects », voir entre autres (Fleck et al., 1994), (Gurtin,

2002), (Evers et al., 2004), (Nicaise et al., 2011), (Schwartz, 2011)).

Au rang de ces approches non locales, figurent également les modèles basés sur les milieux

continus généralisés de Cosserat. Les micro-rotations, caractéristiques de cette descrip-

tion, permettent d’établir le lien entre la courbure plastique du réseau cristallin et les

GND (voir par exemple (Forest et al., 2000)).

Dans nos travaux, la description des effets de taille statistiques (ou du premier ordre)

sera privilégiée. En effet, ils semblent prédominants pour des épaisseurs de tôle de l’ordre

de la centaine de micromètres (Keller et al., 2012). Ces effets de taille résultent essen-

tiellement de la diminution du nombre de grains dans l’épaisseur et de la distribution

d’orientations ; le modèle PAN et le modèle Tabourot (Tabourot, 2001) à base de densités

de dislocations statistiquement stockées seront donc employés.

2.3.1.3 Loi de comportement

Il s’agit désormais d’établir la loi régissant le comportement mécanique du cristal entier.

La loi de comportement élastique s’écrit en formalisme hypoélastique avec le tenseur

taux de déformation élastique et sa mesure de taux de contrainte conjuguée comme

suit :

∇
τ
∗
= C : De, (2.68)
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où C est le tenseur des constantes élastiques,
∇
τ ∗ est le taux de contraintes objectif de

Kirchhoff, corotationnel avec la distortion élastique du réseau. La relation précédente

s’écrira donc :
∇
τ
∗
= τ̇ −We · τ + τ ·We = C : De = C : De (2.69)

Si on considère la décomposition We = W−Wp et qu’on substitue cette relation dans

(2.69), on obtient :

∇
τ
∗
= τ̇ −W · τ + τ ·W + Wp · τ − τ ·Wp = C : De (2.70)

En combinant cette relation avec la définition de la dérivée de Jaumann de τ , on obtient :

C : De =∇τ +Wp · τ − τ ·Wp (2.71)

En introduisant la décomposition D = De + Dp dans (2.70), on arrive à :

∇
τ= C : D−C : Dp + Wp · τ − τ ·Wp (2.72)

Les taux de déformation et de rotation plastique sont liés au glissement cristallographique

et calculés comme suit :

Dp =
∑
s

γ̇(s)D(s) et Wp =
∑
s

γ̇(s)W(s) (2.73)

On peut alors combiner (2.72) et (2.73) pour écrire :

∇
τ= C : D−

∑
s

γ̇(s)(C : Ds + Ws · τ − τ ·Ws) (2.74)

Pour obtenir la loi de comportement exprimée en fonction de σ tenseur de Cauchy,

écrivons la relation entre τ et σ :

τ̇ = J̇σ + Jσ̇ = J(tr(D)σ + σ̇) (2.75)

En considérant une configuration de Lagrange réactualisée (F=I et donc J = 1) et la

décomposition De = D−Dp, on obtient :

σ̇ −W · σ + σ ·W + tr(D)σ = C : D−C : Dp −Wp · σ + σ ·Wp (2.76)
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En identifiant la dérivée de Jaumann de σ dans l’expression précédente, on obtient la

loi de comportement :

∇
σ= C :D− (C : Dp + Wp · σ − σ ·Wp)− σtr(D) (2.77)

En terme de dérivée temporelle, on obtient :

σ̇ = C :D + W · σ − σ ·W− σtr(D)− (C : Dp + Wp · σ − σ ·Wp) (2.78)

De plus, la déformation entraîne une évolution de l’orientation cristalline qui est res-

ponsable du développement de texture. Dans le formalisme ci, l’évolution de la matrice

d’orientation du cristal Q est traduite par la relation :

Q̇ = We ·Q = (W−Wp) ·Q (2.79)

2.3.2 Le polycristal

Le comportement du monocristal étant maintenant établi, il faut effectuer la transition

d’échelles permettant de passer du monocristal à une structure macroscopique.

Les pièces et structures sont composées de milliers de grains. Deux classes de méthodes

existent pour établir un pont entre la loi monocristalline et le calcul de structures à

l’échelle macroscopique : les méthodes d’homogénéisation à champs moyens et à champs

complets.

2.3.2.1 Méthodes à champs moyens

Ces méthodes requièrent des hypothèses simplificatrices afin d’obtenir des solutions ana-

lytiques. Soit une structure constituée d’un matériau (alliage métallique). On commence

par déterminer un Volume Elementaire Représentatif ou VER du matériau. Un VER

est le plus petit volume de matière contenant assez de constituants élémentaires (ici

les grains) pour répresenter statistiquement le matériau, et une fois homogénéisé en un

Milieu Homogène Equivalent (MHE), reproduire son comportement macroscopique. La

taille d’un VER est donc étroitement liée au problème considéré ; le rapport entre la

plus petite dimension du VER et la plus grande dimension de son constituant de base

constitue toutefois une mesure pertinente. Nous reviendrons plus en détail sur la notion
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de VER au chapitre 4. Une fois le VER choisi, tous les grains de même orientation sont

réunis en une phase i à laquelle on associe une fraction volumique fi. Le théorème de

Hill-Mandel impose que les tenseurs de déformation E et de contrainte macroscopique

Σ s’écrivent comme la moyenne des tenseurs correspondants locaux εi et σi :

E =
∑
i

fiε
i et Σ =

∑
i

fiσ
i (2.80)

Si on applique à la structure un tenseur macroscopique de déformation E et qu’on

cherche à calculer le tenseur macroscopique de contrainte résultant Σ, la démarche de

résolution du problème implique les étapes suivantes :

– la localisation de la déformation macroscopique E dans chaque phase en une défor-

mation εi = Ai : E où Ai est le tenseur de localisation de la déformation ;

– la description locale du comportement par une loi de comportement locale (de mono-

cristal) σi = ci : εi

– l’opération de moyenne par laquelle on remonte à la réponse effective du VER

Σ =< ci : Ai >: E

où l’opérateur <> représente l’opération de moyenne sur le volume considéré.

Les premiers modèles ainsi développés étaient basés sur des hypothèses fortes. (Taylor,

1938) et (Bishop et Hill, 1951) ont négligé l’élasticité et supposé la déformation plas-

tique locale uniforme et égale à la déformation macroscopique ; par la suite (Lin, 1957)

a étendu ces modèles en incluant la déformation élastique. Bien que capables de décrire

certains comportements des matériaux (Guilhem, 2011), ces modèles fournissent des

modules effectifs trop élevés et surestiment les contraintes. Dans la même logique sim-

plificatrice (champ de contraintes uniforme), les modèles de (Sachs, 1928) et (Batdorf

et Budiansky, 1949) sous estiment les modules effectifs. De nombreux autres modèles

ont été proposés pour assouplir les restrictions sur les hypothèses de déformation des

polycristaux ; les modèles issus des travaux de (Van Houtte et al., 2005) introduisent des

relaxations en considérant des configurations de grains particulières avec des degrés de

libertés spécifiques.

En se basant sur la solution d’Eshelby (Eshelby, 1957) au problème d’une inclusion

uniformément plastifiée plongée dans une matrice infinie élastique, (Kröner, 1961) pro-

posa le modèle dit autocohérent. Il considère chaque phase comme une inclusion plongée



Chapitre 2. Modélisation du comportement 49

dans une matrice élastoplastique dont les propriétés sont celles du MHE. L’accomoda-

tion des déformations entre chaque phase et la matrice est toutefois élastique ce qui

rend le modèle trop raide (modules effectifs surévalués). (Hill, 1965) a apporté une so-

lution à ce problème en considérant une formulation incrémentale. Son modèle reste

l’une des approches d’homogénéisation par champs moyens les plus employées. Le mo-

dèle VPSC (Molinari et al., 1987), (Lebensohn et Tomé, 1993) applique également la

solution d’Eshelby aux matériaux métalliques en substituant aux phases les grains.

Enfin, (Pilvin et Cailletaud, 1991) proposent le modèle en β, dérivé des modèles de

(Hill, 1965) et (Berveiller et Zaoui, 1978) et inspiré d’une approche phénoménologique.

Ils introduisent une variable tensorielle d’accomodation censée limiter les contraintes

intergranulaires qui se développent au cours de la déformation. C’est un modèle flexible,

capable de reproduire des réponses macroscopiques sous divers chargements et qui est

largement mis en oeuvre (Gérard, 2008), (Guilhem, 2011).

2.3.2.2 Méthodes à champs complets

En dépit des améliorations proposées au fil des années, les méthodes à champs moyens

restent limitées par :

– les (fortes) hypothèses sur la forme des grains ;

– l’hypothèse d’homogénéité des champs mécaniques au sein des phases ;

– la non représentation spatiale des grains (effets de voisinage non reproduits) ;

– la simplicité des conditions aux limites imposables.

Peirce (Peirce et al., 1982) fut l’un des premiers à coupler la théorie de la plasticité

cristalline à la méthode des éléments finis laissant entrevoir d’intéressantes possibilités.

En effet, la méthode des éléments finis assure l’équilibre des forces et la compatibilité

des déplacements entre les éléments finis et permet d’analyser des problèmes sous des

conditions aux limites complexes et diverses ; elle présente également l’avantage de four-

nir une représentation spatiale des problèmes et possède un coté démonstratif et visuel

qui en fait un outil plébiscité en ingénierie des structures. L’augmentation de la puis-

sance des ordinateurs permet depuis une vingtaine d’année la modélisation et l’analyse

des structures à l’échelle du grain, pavant la voie à la Crystal Plasticity Finite Element

Method (CPFEM). Dans cette approche dite d’homogénéisation par éléments finis, la

structure formée de grains est maillée par des éléments finis aux points d’intégration

desquels on implante une loi monocristalline comme illustré sur la Figure 2.9.
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Figure 2.9: Homogénéisation par éléments finis.

La compatibilité des déformations entre les grains est assurée par la méthode des élé-

ments finis. Aucune hypothèse n’est nécessaire sur la forme des grains ou les champs

mécaniques locaux et l’hétérogénéité inter et intragranulaire peut être décrite. De fait,

la CPFEM présente un large panel d’applications possibles (Roters et al., 2010) et s’im-

pose de plus en plus comme une approche de modélisation viable du comportement de

matériaux polycristallins. Cependant, elle nécessite une représentation numérique de la

microstructure qui peut conduire à des simplifications peu réalistes comme par exemple

sur la description des joints de grains. De plus, pour des structures et pièces importantes

les temps de calcul restent souvent trop importants pour une utilisation industrielle ef-

ficace et l’on est souvent obligé de travailler sur des agrégats de grains qui constituent

des VER ; une alternative consiste à implémenter des méthodes à champs moyens à un

niveau intermédiaire (au point d’intégration par exemple).

Néanmoins, au regard des caractéristiques des pièces étudiées dans ces travaux (peu de

grains dans des épaisseurs inférieures à 150 microns), le coût en temps de calcul reste

raisonnable. Nous avons ainsi la possibilité d’effectuer un calcul de structures à une telle

échelle sans hypothèses restrictives.

Enfin, des méthodes spectrales basées sur les transformées de Fourier rapides ont été

mises en oeuvre pour résoudre le système différentiel exprimant la compatibilité et l’équi-

libre. Ces méthodes couplées à la plasticité cristalline, (A. Lebensohn, 2001), ont engen-

dré une nouvelle classe de modèles dits CPFFT pour Crystal Plasticity Fast Fourier

Transforms. Comparativement à la CPFEM, la méthode CPFFT jouit d’une efficacité

numérique supérieure mais ne peut être appliquée qu’à des microstructures périodiques.
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2.4 Conclusion

Deux approches de modélisation du comportement mécanique de matériaux polycris-

tallins ont été présentées dans ce chapitre. L’approche macroscopique est basée sur la

théorie de la plasticité dite phénoménologique ; elle permet de reproduire des réponses

matériaux par le biais de variables internes et de paramètres ajustables dont le sens

physique peut ne pas toujours être clairement établi. Néanmoins, elle fournit un cadre

de description aux concepts plus accessibles que celui de la plasticité cristalline. Cette

dernière part d’une échelle d’analyse plus fine, celle du monocristal, dont elle décrit

le comportement, pour remonter à l’échelle de la structure. Elle nécessite un schéma

de transition d’échelles, ici une méthode à champs complets qui implique une modé-

lisation géométrique de la microstructure. Ces différents aspects laissent présager une

mise en oeuvre plus complexe que pour l’approche phénoménologique. Cependant, les

mécanismes physiques à l’origine de l’écoulement plastique et la représentation de la mi-

crostructure sont la promesse d’une modélisation fine et plus conforme au comportement

réel de la structure. Ceci n’en est que plus vrai pour les tôles ultrafines dans lesquelles le

faible nombre de grains met en exergue l’hétérogénéité microstructurale des matériaux

métalliques. Pour de telles applications, l’emploi d’une modélisation phénoménologique

basée sur l’hypothèse d’homogénéité de la matière devient questionnable.

Dans ces travaux, afin de disposer d’un cadre de description relativement complet, le

choix a été fait de s’appuyer sur les deux types de modélisation. Cela nous laisse la pos-

sibilité de passer de l’une à l’autre lorsque le besoin s’en fera ressentir, et de pouvoir les

comparer lorsque les conditions sont réunies. Les outils numériques permettant d’utiliser

ces approches de modélisation dans des calculs de structure sont présentés au chapitre

suivant.



Chapitre 3

Outils numériques

L’implantation numérique ainsi que la validation des modèles présentés au chapitre pré-

cédent est détaillée ici. Le logiciel ABAQUS sera l’outil d’analyse employé dans ces

travaux. Outre les modèles disponibles par défaut, il offre la possibilité à l’utilisateur

de mettre en oeuvre des lois de comportement particulières au travers de routines spé-

cifiques. La réponse (thermo)mécanique est déterminée par ces routines utilisateurs au

point d’intégration ce qui permet de s’affranchir de tout développement spécifiquement

lié à la méthode éléments finis.

En fin de chapitre, les méthodes de génération de microstructures numériques seront

explicitées.

3.1 Implantation du modèle de plasticité cristalline

Le cadre de modélisation viscoplastique a été retenu dans ces travaux pour deux rai-

sons : d’une part, comme révélé par la campagne expérimentale de caractérisation du

chapitre 4, les matériaux étudiés présentent une sensibilité visqueuse qui, tout en étant

faible n’est pas négligeable. D’autre part, la plasticité cristalline non visqueuse conduit

à une indétermination concernant les systèmes de glissements activés au cours de la

déformation. Les procédures mentionnées dans la littérature pour lever cette ambiguïté

s’accompagnent d’un coût numérique parfois considérable qui se rajoute au temps de

52
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calcul (déjà significatif) nécessaire pour déterminer l’état de contraintes aux points d’in-

tégration. Dans l’optique d’une utilisation des outils développés sur des cas industriels,

la viscoplasticité représente alors un bon compromis entre l’efficacité numérique et la

précision des calculs.

Des algorithmes explicites sont retenus pour l’intégration de la loi de comportement. En

effet, les algorithmes implicites, basés sur une variable primaire (taux de glissement, gra-

dient de déformation plastique...) dont l’estimation initiale est corrigée par des méthodes

itératives de type Newton-Raphson, présentent un coût numérique plus élevé que celui

des algorithmes explicites pour une précision comparable ((Ling et al., 2005), (Dumoulin

et al., 2009)). De plus, dans le cadre d’applications à des procédés de mise en forme, les

fortes non-linéarités géométriques et les conditions de contact fluctuantes entre les outils

et la tôle nécéessitent forcément, indépendemment de la loi de comportement employée,

de petits incréments de chargement. Cette caractéristique confère de facto un avantage

certain aux algorithmes explicites en termes de compromis performance - précision -

robustesse.

3.1.1 Implantation dans ABAQUS/Explicit

3.1.1.1 ABAQUS/Explicit et VUMAT

Le solveur dynamique explicite ABAQUS/Explicit a été conçu pour résoudre des pro-

blèmes dynamiques. Cependant, il est appliqué avec succès pour des problèmes quasi-

statiques et l’expérience montre qu’il se révéle souvent plus efficace que le solveur impli-

cite ABAQUS/Standard. En effet, ABAQUS/Standard doit s’assurer que l’incrément de

déplacement calculé vérifie au mieux l’équilibre mécanique global ; pour cela il effectue

des corrections itératives sur la solution par un algorithme de type Newton-Raphson

jusqu’à atteindre une précision satisfaisante. Il passe en outre par la formulation et l’in-

version d’une matrice tangente, opération également très coûteuse en temps de calcul

lorsque le modèle contient un grand nombre de noeuds. De plus, la convergence de l’al-

gorithme de correction n’est pas assurée pour des conditions de contact complexes.

Par contre, ABAQUS/Explicit détermine l’incrément de déplacement après intégration

temporelle explicite de la relation d’équilibre dynamique :

ü = M−1 · (F − I) (3.1)
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avec u le vecteur des déplacements nodaux, M la matrice de masse, F le vecteur des

efforts externes et I celui des efforts internes.

L’équilibre mécanique n’est pas vérifié et aucune itération n’est faite ; les erreurs s’accu-

mulant à chaque intégration, la stabilité est donc conditionnelle et il faut utiliser des pas

de temps suffisamment réduits. Le pas de temps doit être inférieur au temps nécessaire

à une onde de compression pour se propager à travers le plus petit élément du maillage,

soit :

∆t ≤
(
Le

cd

)
avec cd =

√
λ+ 2µ
ρ

(3.2)

où Le est une longueur caractéristique d’élément, cd est la vitesse de propagation d’une

onde de compression, λ et µ sont les coefficients de Lamé du matériau et ρ sa densité.

La possibilité fournie aux utilisateurs par ABAQUS/Explicit pour définir une loi de com-

portement est la routine VUMAT (Vectorized User MATerial). A partir des variables

fournies en entrée par ABAQUS/Explicit à chaque incrément, elle a pour objectif de

calculer le tenseur de contraintes de Cauchy au point d’intégration. Aussi, bien que

la VUMAT oeuvre au point d’intégration, les réponses d’un certain nombre de points

(NBLOCK) sont évaluées simultanément lors d’un seul appel de la routine. Cette struc-

ture vectorisée permet d’accroitre significativement l’efficacité numérique en répartissant

le nombre de points évalués sur différents processeurs via les procédures de calcul pa-

rallèle. Le formalisme de la VUMAT comporte toutefois certaines particularités dont il

faut tenir compte lors de l’implantation d’un modèle.

En effet, dans le souci de garantir l’objectivité incrémentale des lois de comportement,

le repère de travail employé par ABAQUS/Explicit est le référentiel tournant associé à

la dérivée de Green-Naghdi dénommé référentiel en rotation propre. Comme détaillé au

chapitre 2, ce référentiel est généré par la rotation pure R issue de la décomposition

polaire du gradient de la transformation F = R ·U où U est un tenseur d’élongation

pure. Pour l’implantation d’une loi de plasticité cristalline au travers d’une VUMAT, on

peut donc distinguer trois repères :

– le reférentiel global qui est fixe dans l’espace ;

– le référentiel en rotation propre qui suit la rotation moyenne de la matière au point

matériel (au sens de Green-Naghdi), dans lequel le code de calcul travaille et exprime

les tenseurs. Nous le désignerons par l’anglicisme MECS (Material Element Coordinate

System) et un tenseur {•} exprimé dans ce référentiel s’écrira {•̂} ;
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– le référentiel cristallographique défini par trois axes cristallographiques et qui suit la

rotation du réseau cristallin. Il sera dénoté CACS (Crystal Associated Coordinate

System). Un tenseur {•} exprimé dans le CACS sera noté {•̃}.

3.1.1.2 Algorithme en repère global

La loi de comportement telle que formulée en 2.3.1.3 est exprimée dans le repère global.

Le tenseur des contraintes ainsi déterminé dans le repère global doit être retourné, au

code, exprimé dans le MECS. Pour ce faire, le tenseur de rotation R qui transforme une

base orthonormée directe du repère fixe en une base orthonormée directe du MECS est

employé. ABAQUS/Explicit 6.11 fournit comme entrée de la routine VUMAT le gradient

de la transformation en début (à t) et en fin d’incrément (à t + ∆t), notés respectivement

Fn et Fn+1. De même, le tenseur d’élongation pure à droite U est fourni en début et en

fin d’incrément, soit Un et Un+1. Soulignons ici que d’après la documentation (Hibbitt

et al., 1992), le tenseur U fourni est bien exprimé dans le MECS. En effet, F et R sont

des tenseurs mixtes, qui ont un pied dans les deux bases à savoir celle du repère global

et celle du MECS. On écrit en terme de composantes :

FiJ = RiKUKJ (3.3)

où les indices en majuscule sont relatifs à la base de Green-Naghdi et ceux en minuscule

à la base globale. Ainsi, les tenseurs de rotation en début d’incrément Rn et en fin

d’incrément Rn+1 sont obtenus par la relation :

R = F ·U−1 (3.4)

Les variables d’état sont stockées pour chaque point d’intégration en fin d’incrément

dans un vecteur et récupérées au début de l’incrément suivant. Pour l’algorithme en

repère global, on compte comme variables d’états :

– Fe le gradient élastique ;

– Fp le gradient plastique ;

– τ s=1..12
c les cissions critiques d’activation des systèmes de glissement ;
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– ρs=1..12 les densités sur les systèmes de glissement si le modèle d’écrouissage de (Ta-

bourot, 2001) est employé ;

– γ le glissement total sur tous les systèmes ;

– Q la matrice d’orientation.

Pour garder une certaine lisibilité, les variables d’état intégrées numériquement (ex-

ception faite de Q) seront regroupées dans un pseudo-vecteur H = (Fp, τ sc , ρs, γ). De

manière similaire, nous introduisons l’ensemble Gn = (γ̇s)n des taux de glissement cal-

culés à l’instant n. Précisons que dans le schéma ici adopté, les taux de glissement à

l’instant n sont estimés explicitement à partir de données à l’instant n− 1.

On peut donc écrire sous une forme globale :

Ḣ = h (t,H,G) (3.5)

où h représente les différentes équations d’évolution des variables internes.

L’intégration numérique des relations est effectuée par des schémas explicites de Runge-

Kutta d’ordre 1 (méthode d’Euler explicite), 2 (méthode du point milieu) ou 4. On

considère que l’indice n correspond à l’instant tn et que l’indice n+ 1 renvoie à l’instant

tn + ∆t où ∆t est l’intervalle de temps entre deux instants consécutifs.

En employant la forme unifiée des trois méthodes de Runge-Kutta évoquées, on obtient

pour un schéma d’ordre N :

∆Hi = h (tn + ai∆t,Hn + ai∆Hi−1,Gi) ∆t

Hn+1 = Hn +
∑N
i=1 bi∆Hi

(3.6)

avec les coefficients de pondération suivants

N = 1 ai = {0} bi = {1}

N = 2 ai =
{

0, 1
2

}
bi =

{1
2 ,

1
2

}
(3.7)

N = 4 ai =
{

0, 1
2 ,

1
2 , 1

}
bi =

{1
6 ,

1
3 ,

1
3 ,

1
6

}
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Des relations similaires à celles de (3.6) sont établies pour l’intégration du tenseur de

contraintes et l’algorithme en repère global est décrit dans le Tableau 3.1.

L’actualisation de la matrice d’orientation se fait par une intégration avec la formule

de Rodrigues ((Raphanel et al., 2004), (Dai, 2015)) pour le calcul du terme exponen-

tiel ; cette méthodologie permet de garantir l’orthogonalité des matrices d’orientation.

L’orientation initiale donne la matrice de rotation Q0 fonction des angles d’Euler ϕ1, φ,

ϕ2 (en convention de Bunge) et a pour expression :

Q0 =


c(ϕ1)c(ϕ2)− s(ϕ1)c(φ)s(ϕ2) −c(ϕ1)s(ϕ2)− s(ϕ1)c(φ)c(φ2) s(φ1)s(φ)

s(ϕ1)c(ϕ2) + c(ϕ1)c(φ)c(ϕ2) −s(ϕ1)s(ϕ2) + c(ϕ1)c(φ)c(ϕ2) −c(ϕ1)s(φ)

s(ϕ2)s(φ) s(φ)c(φ2) c(φ)


(3.8)

où c(ϕ) = cos(ϕ) et s(ϕ) = sin(ϕ).

3.1.1.3 Validation de l’implantation

Des simulations d’essais de traction et de cisaillement sur monocristal (un seul élément

fini) effectuées par (Raphanel et al., 2004) ont été reproduites avec la VUMAT dévelop-

pée. (Raphanel et al., 2004) mettent en oeuvre, dans un code EF implicite (SARPP), un

algorithme explicite de plasticité cristalline avec un schéma numérique de Runge-Kutta

d’ordre 2. Une maille cristalline de type CFC est choisie et le modèle d’écrouissage PAN,

dont les paramètres sont listés dans le Tableau 3.2, est employé. La vitesse de charge-

ment imposée en traction comme en cisaillement est de 0,001 s−1.

En outre, différentes orientations initiales sont attribuées aux monocristaux ; l’axe cris-

tallographique initialement colinéaire à la direction du chargement imposé est spécifié

sur la Figure 3.1 qui illustre la comparaison entre les résultats de la présente approche

et ceux de (Raphanel et al., 2004).
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◦ Initialisation : C̃ ; S̃s=1..12
0 ; Fe = Fp = I ; Q0 ; τ s=1..12

c0 , ρs=1..12
0 , γ = 0

◦ Données d’entrée : σ̂n, Fn+1, Fn, Ûn+1, Ûn

1. Récupération des variables d’état
• Fen, Qn, Hn = (Fp, τ sc , ρs, γ)n

2. Transport de σ̂n du MECS vers le repère fixe
• Rn = Fn · Û

−1
n

• σn = Rn · σ̂n ·RT
n

3. Transport de C̃ et des S̃s0 du CACS vers le repère fixe
• C = Qn ·Qn · C̃ ·QT

n ·QT
n

• Faire de s=1 à 12 : Ss0 = Q0 · S̃
s

0 ·QT
0

4. Transport de Ss0 en début d’incrément
• Faire de s=1 à 12 : Ssn = Fen · Ss0 · Fe

−1
n ; Ms

n = sym {Ssn}
5. Calcul des taux de déformation et de rotation (cinématiques)
• Dn+1 = sym

{
Ḟ · F−1

n+1

}
; Wn+1 = asym

{
Ḟ · F−1

n+1

}
6. Boucle de Runge-Kutta : faire de i=1 à N
• σi = σn + ai∆σi−1 ; Hi = Hn + ai∆Hi−1

• Faire de s=1 à 12 : τ s = σi : Ms
n ; γ̇s = γ̇0signe {τ s}

∣∣∣∣ τs

τs
ci

∣∣∣∣
• Calcul de Dp et Wp (2.55)
• Calcul de ∆σi et ∆Hi

7. Mise à jour des variables
• σn+1 = σn +

∑N
i=1 bi∆σi

• Hn+1 = Hn +
∑N
i=1 bi∆Hi

• Fen+1 = Fn+1 ·
(
Fpn+1

)−1

8. Actualisation de la matrice d’orientation (calcul de l’exponentielle par la for-
mule de Rodrigues)
• Qn+1 = exp

(
∆t (W−Wp)n+1

)
·Qn

9. Transport de σn+1 du repère fixe vers le MECS
• Rn+1 = Fn+1 · Û

−1
n+1

• σ̂n+1 = RT
n+1 · σn+1 ·Rn+1

◦ Stocker les variables d’état et retourner σ̂n+1 au solveur

Tableau 3.1: Algorithme de la routine VUMAT en repère global.
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E ν n q γ̇0 τ0 h0/τ0 τ∗/τ0
1 0,3 50 1 0,001 0,001 8,9 1,8

Tableau 3.2: Paramètres matériau utilisés pour les simulations.
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Figure 3.1: Comparaison des prédictions de la VUMAT (repère global) par rapport
à (Raphanel et al., 2004). σ est la contrainte dans la direction de traction et σ12 est la

contrainte de cisaillement dans le plan (12).

Un bon accord entre les deux approches est obtenu pour les essais de traction Fi-

gure 3.1(a) en utilisant un schéma d’intégration numérique d’Euler. Pour ce qui est

du test en cisaillement qui induit des rotations importantes des systèmes de glissement,

le schéma de Runge-Kutta d’ordre 4 fut employé afin d’imposer des pas de temps rela-

tivement importants (∆t = 0.1 comme dans (Raphanel et al., 2004)), ce qui conduit à

des résultats satisfaisants sur la Figure 3.1(b).

3.1.1.4 Algorithme en repère cristallographique (CACS)

L’implantation réalisée au paragraphe précédent implique de multiples transferts de

tenseurs entre trois référentiels pour chaque point d’intégration et à chaque incrément.

Dans le cas de simulations de procédés nécessitant un grand nombre d’éléments finis et

d’incréments de calcul, on peut intuitivement envisager des difficultés portant sur :
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– l’efficacité : les transferts entre les différents référentiels étant coûteux en temps de

calcul ;

– la précision numérique : la multiplication des opérations au point matériel induisant

inéluctablement une accumulation d’erreurs numériques.

Ces différentes raisons ont poussé à modifier l’algorithme présenté dans le Tableau 3.1.

Plusieurs auteurs ((Guan et al., 2006), (Zamiri et al., 2007), (Li et al., 2008), (Rousselier

et al., 2009), (Segurado et al., 2012), (Zhang et al., 2012)) se sont intéressés à l’implan-

tation de la plasticité cristalline en repères tournants. L’approche mise en oeuvre ici est

relative aux travaux de (Amirkhizi et Nemat-Nasser, 2007).

Dans le MECS, la loi de comportement du monocristal est incrémentalement objective

et s’écrit :
˙̂σ = Ĉ :

(
D̂− D̂p

)
− σ̂tr

(
D̂
)

(3.9)

Cette relation exprimée dans le CACS garde sa forme compacte :

˙̃σ = C̃ :
(
D̃− D̃p

)
− σ̃tr

(
D̃
)

(3.10)

ce qui présente certains avantages. Le tenseur des constantes élastiques d’un cristal ani-

sotrope s’exprime par défaut dans ce repère ; aucun transport tensoriel n’est donc requis

pour tenir compte de l’anisotropie élastique. Aussi, étant donné que le CACS tourne avec

le réseau cristallin, les vecteurs caractéristiques des systèmes de glissement (m̃(s) et ñ(s))

sont invariants (si on les considère continuellement orthonormés) ou simplement étirés

élastiquement. En choisissant le CACS comme repère de travail, on s’affranchit donc

d’un certain nombre d’opérations numériques sur les tenseurs de Schmid. Néanmoins,

cette approche impose de suivre l’évolution de l’orientation du CACS par rapport à celle

du MECS (matrice O) au cours de la déformation. Pour ce faire, on se base sur une dis-

tinction claire entre la rotation du réseau cristallin (dite élastique) R∗ et la rotation de

la matière (dite plastique) par rapport au réseau cristallin R∗∗ (Nemat-Nasser, 2004).

On peut alors définir la rotation totale de l’élément matériel comme une composition

de ces deux tenseurs de rotation. Dans le contexte de la décomposition polaire du gra-

dient de la transformation F en tenseurs de rotation R et d’élongation pure U, on peut

considérer l’égalité suivante :

R = R∗ ·R∗∗ (3.11)
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Ainsi, vu que le MECS est généré par R, la position du CACS se déduira de celle du

MECS à une rotation plastique près. La relation d’évolution de la matrice d’orientation

O du cristal (donc du CACS) s’écrira

Ȯ = W̃
p
·O (3.12)

où W̃
p
est le spin plastique. La matrice O permet de passer du CACS au MECS et

inversement (voir Figure 3.2).

Figure 3.2: Différents systèmes de coordonnées mis en jeu (Adzima et al., 2016).

Il est clair qu’à l’instant initial (t = 0), le MECS et le repère global coïncident par défaut

car R = I.

Par ailleurs, le taux de déformation D̂ dans le MECS est fonction uniquement du tenseur

d’élongation U fourni par ABAQUS/Explicit directement exprimé dans ce repère. En

partant de la décomposition polaire de F et en exploitant la propriété d’orthogonalité

du tenseur de rotation (R ·RT = I⇒ Ṙ ·RT + RṘT = 0) on obtient en effet :

D̂ = RT ·DR = RT · sym {L}R

= RT · sym
{(

Ṙ · Û + R · ˙̂U
) (

U−1RT ·
)}

R (3.13)

= RT sym
{
R ˙̂UÛ−1RT

}
R

= sym
{ ˙̂UÛ−1}
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◦ Initialisation : C̃ ; S̃s=1..12
0 ; F̃e = F̃p = I ; Q0 ; τ s=1..12

c0 , ρs=1..12
0 , γ = 0

◦ Données d’entrée : σ̂n, Ûn+1, Ûn

1. Récupération des variables d’état
• F̃en, Qn, H̃n =

(
F̃p, τ sc , ρs, γ

)
n

2. Calcul des taux de déformation dans le MECS
• D̂n+1 = sym

{ ˙̂U · Û−1
n+1

}
3. Transport de σ̂n, D̂n+1 et Ûn+1 du MECS vers le CACS
• σ̃t = QT

n · σ̂t ·Qn

• D̃n+1 = QT
n · D̂n+1 ·Qn

• Ũn+1 = QT
n · Ûn+1 ·Qn

4. Actualisation de S̃s (élongation) / Calcul de sa partie symétrique
• Faire de s=1 à 12 S̃sn = F̃en · S̃

s

c · F̃
e−1

n / M̃
s

n = sym
{
S̃sn
}

5. Boucle de Runge-Kutta : faire de i=1 à N
• σ̃i = σ̃n + ai∆σ̃i−1 ; H̃i = H̃n + ai∆H̃i−1

• Faire de s=1 à 12 τ s = σ̃i : M̃
s

n / γ̇s = γ̇0signe {τ s}
∣∣∣∣ τs

τs
ci

∣∣∣∣
• Calcul de ∆σ̃i et ∆H̃i

6. Mise à jour des variables
• σ̃n+1 = σ̃n +

∑N
i=1 bi∆σ̃i

• H̃n+1 = H̃n +
∑N
i=1 bi∆H̃i

• F̃en+1 = Ũn+1 · F̃
p

n+1

7. Actualisation de la matrice d’orientation
• On+1 = exp

(
∆t
(
W̃

p

n+1

))
·On

8. Transport de σ̃n+1 du CACS vers le MECS
• σ̂n+1 = Qn+1 · σ̃n+1 ·QT

n+1

◦ Stocker les variables d’état et retourner σ̂n+1 au solveur

Tableau 3.3: Algorithme de la routine VUMAT en repère cristallographique (CACS).

ce qui est cohérent avec le fait que dans le MECS, seule la composante d’élongation U

du gradient de la transformation F est prise en compte. Par conséquent, il est possible

de se passer du repère global et d’effectuer une implantation en ne considérant que le

MECS et le CACS.

L’algorithme proposé pour l’implantation dans le CACS est résumé dans le Tableau 3.3.
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3.1.1.5 Analyse comparative des implantations en repères fixe et cristallo-

graphique

Nous établissons ici une comparaison des deux algorithmes sur des simulations de tra-

jets de chargement sur un monocristal. Il est supposé être de type CFC et provenir du

cuivre. Son orientation initiale est du type Brass caractérisé par le triplet d’angles d’Eu-

ler (en convention de Bunge) suivant (35◦, 45◦, 0◦). La vitesse de déplacement imposée

est de 10−2 s−1 et les paramètres utilisés pour les simulations sont renseignés dans le

Tableau 3.4. La méthode de Runge-Kutta d’ordre 4 est employée dans toutes les simu-

lations.

Les deux algorithmes sont d’abord comparés sur la réponse mécanique du monocristal

au cours d’essais de traction uniaxiale et de cisaillement. Le monocristal est maillé avec

un élément cubique à huit noeuds et intégration réduite (un point de Gauss) dénommé

C3D8R dans ABAQUS.

c11 c12 c44 n q γ̇0 h0 τ0 τ∗

166 GPa 120 GPa 76 GPa 50 1,4 0,001 100 175 MPa 700 MPa

Tableau 3.4: Paramètres matériau utilisés dans les simulations.

Les résultats des simulations d’essais de traction et de cisaillement avec les deux algo-

rithmes sont illustrés sur la Figure 3.3.

Les deux algorithmes donnent des résultats très proches. Les divergences qui appa-

raissent à environ 125% de déformation en cisaillement sont inhérentes aux différences

entre les cinématiques des repères objectifs de Jaumann (algorithme en repère de fixe)

et de Green-Naghdi (algorithme en repère cristallographique).

Pour comparer l’efficacité des deux algorithmes, des simulations sont effectuées sur le

monocristal maillé avec un nombre croissant d’éléments C3D8R. Les essais de traction

uniaxiale sont simulés avec une vitesse de déformation de 10−2 s−1 jusqu’à 30% de défor-

mation ; les calculs sont exécutés sur huit coeurs en parallèle sur des stations de travail

Dell 2XQuad-core, 2.93 GHZ et 24 GB de RAM. Les champs de contraintes équiva-

lentes de von Mises obtenus pour les modèles à 1000 éléments finis sont montrés sur la

Figure 3.4. Bien qu’il s’agisse de simulations sur un monocristal, pour lesquelles tous

les éléments ont la même orientation initiale, les champs de contraintes obtenus après



Chapitre 3. Outils numériques 64

 0

 200

 400

 600

 800

 1000

 1200

 0  0.05  0.1  0.15  0.2  0.25  0.3  0.35

σ 
(M

P
a)

Déformation logarithmique

Repère fixe
C.A.C.S.

(a) Traction uniaxiale sur un monocristal

 0

 50

 100

 150

 200

 250

 300

 350

 400

 450

 0  0.5  1  1.5  2

σ 1
2 

(M
P

a)

γ

Repère fixe
C.A.C.S.

(b) Cisaillement sur un monocristal

Figure 3.3: Comparaison des prédictions des algorithmes en repères global et cristal-
lographique.

déformation ne sont pas homogènes. Chaque élément se comporte comme une cristallite

et l’hétérogénéité qui survient résulte de la désorientation qui se développe progressive-

ment entre les différentes cristallites. Les écarts restent, cependant, relativement faibles

avec une amplitude de 24 MPa.

(a) Repère fixe (b) CACS

Figure 3.4: Champs de contraintes obtenus avec les deux algorithmes pour un essai de
traction sur un monocristal maillé avec 1000 éléments C3D8R, pour une déformation

logarithmique de 0.35.

On remarque que l’hétérogénéité est plus marquée sur les bords des cubes et parait plus

étendue pour l’algorithme en repère fixe.
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Les temps de calcul requis par les deux algorithmes en fonction du nombre d’éléments

du modèle éléments finis sont rapportés dans le Tableau 3.5.
hhhhhhhhhhhhhhhhhhhhhhhhh
Repère d’implantation

Nombre d’éléments
1 1000 10642 27000

Global 5 s 2 h 14 min 6 h 42 min 24 h 33 min

CACS 5 s 2 h 15 min 3 h 08 min 5 h 57 min

Tableau 3.5: Temps de calcul des algorithmes pour différents maillages.

Avec l’augmentation du nombre d’éléments et donc la multiplication d’opérations au

point d’intégration, l’algorithme implanté dans le CACS se révèle nettement plus effi-

cace que celui implanté dans le repère global. Il est à noter que pour des simulations

plus complexes avec du contact et un matériau polycristallin, ces temps de calcul ne

font qu’augmenter. L’algorithme implanté dans le CACS constitue donc la méthode de

référence utilisée dans la suite de ces travaux.

3.1.2 Implantation dans ABAQUS/Standard

Afin de pouvoir effectuer des analyses avec les solveurs dynamique-explicite et statique-

implicite, une implantation de l’algorithme en repère tournant, présenté précédemment,

est effectuée dans ABAQUS/Standard au travers du développement d’une UMAT. Le

référentiel objectif employé dans ABAQUS/Standard étant celui de Jaumann, des adap-

tations ont été apportées à la cinématique et sont détaillées dans le paragraphe suivant.

3.1.2.1 ABAQUS/Standard et UMAT

Le solveur implicite ABAQUS/Standard recherche à chaque incrément de temps une

solution en déplacement qui vérifie l’équilibre mécanique de la structure. En partant

d’un état d’équilibre connu, une estimation des incréments de déplacement est calculée

et corrigée itérativement jusqu’à ce que les conditions d’équilibre soient vérifiées (à une

tolérance près). La solution vérifiant l’équilibre mécanique est donc obtenue en fin de
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calcul et pour des problèmes linéaires, de grands incréments de temps sont admissibles.

La routine UMAT permet de définir une loi de comportement dans ABAQUS/Standard.

Pour chaque point d’intégration, elle retourne au code le tenseur de contraintes ainsi

que le jacobien CJ = 1
J
∂(∆σ)
∂(∆ε) où ∆ε est calculé par ABAQUS à partir des déplacements

nodaux.

Le repère de travail en déformations finies (MECS) est ici le référentiel corotationnel de

Jaumann, généré par la rotation R telle que :

Ṙ
T ·R = W (3.14)

Il est possible de récupérer comme entrée de la UMAT, l’incrément de rotation dR du

tenseur R. Il est calculé par l’approximation de Hughes-Winget (Hughes et Winget,

1980) selon :

dR =
(
I− 1

2∆W
)−1
·
(
I + 1

2∆W
)

(3.15)

Par conséquent, pour obtenir la rotation à un instant donné, on a :

Rn+1 = dR ·Rn (3.16)

Les variables cinématiques de base, à savoir le taux de déformation D et le tenseur

d’élongation U (calculé par décomposition polaire de F), peuvent donc être exprimées

dans le MECS de Jaumann. En dehors de ces aspects, l’algorithme mis en place est

similaire à celui employé dans ABAQUS/Explicit.

En outre, le solveur requiert la matrice jacobienne CJ du modèle pour déterminer (ité-

rativement) l’incrément de déplacement idoine. La matrice jacobienne est le module

tangent de la loi de comportement cohérent avec l’algorithme d’intégration de celle-ci.

Dans le cadre de l’algorithme mis en place, elle s’écrit :

CJ = 1
Jn+1

(
On+1 ·On+1 ·

∂∆σ̃
∂∆ε̃ ·O

T
n+1 ·OT

n+1

)
(3.17)

A partir de (3.10), on obtient en termes de composantes :

∂∆σ̃ij
∂∆ε̃kl

= C̃ijkl − σ̃ijδkl (3.18)
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et donc l’expression finale du jacobien telle que :

CJ = 1
Jn+1

(
On+1 ·On+1 ·

(
C̃− σ̃n ⊗ I

)
·OT

n+1 ·OT
n+1

)
(3.19)

Le Tableau 3.6 présente l’algorithme en repère cristallographique tel que implanté dans

ABAQUS/Standard. Cette implantation dans la version statique-implicite du solveur

sera exploitée dans le chapitre 5, notamment sur la prédiction du retour élastique.

3.2 Implantation du modèle phénoménologique

Le logiciel SiDoLo, développé par Philippe Pilvin (Cailletaud et Pilvin, 1993), est un

outil dédié à l’analyse de relations de comportements de systèmes physiques. Il permet

de programmer des lois de comportement, de simuler leur réponse sous diverses solli-

citations et surtout de déterminer les paramètres adéquats des modèles en confrontant

les résultats de simulation à des données expérimentales. SiDoLo comporte un module

d’intégration de lois de comportement et un module d’identification paramétrique. Les

deux modules peuvent s’utiliser ensemble ou indépendamment. Le module identification

nécessite des résultats de simulation d’essais et les données expérimentales de ces essais.

Les simulations peuvent alors être effectuées à l’aide de codes externes ou avec le mo-

dule d’intégration (de lois de comportement) propre à SiDoLo. Dans ce dernier cas de

figure qui est retenu ici, le modèle est programmé dans l’environnement de SiDoLo. Le

« mode différentiel », notamment, permet d’écrire les équations différentielles de la loi

de comportement sous une forme incrémentale. L’intégration numérique est alors assu-

rée par SiDoLo par des méthodes explicites de Runge-Kutta. De plus, le dialogue entre

les modules d’identification et de simulation est direct et ne nécessite aucune interface

spécifique.

On donne ici une description simplifiée de l’implantation du modèle élasto-viscoplastique

phénoménologique déjà présenté au chapitre 2 dans SiDoLo. Rappelons que nous consi-

dérons dans ces travaux un modèle élasto-viscoplastique anisotrope avec un écrouissage

isotrope R et un écrouissage cinématique X. Par rapport à la présentation générale du

modèle, le terme d’écrouissage cinématique est écrit ici comme la somme de composantes

de type Prager et Armstrong-Frederick soit :
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◦ Initialisation : C̃ ; S̃s=1..12
0 ; F̃e = F̃p = I ; Q0 ; τ s=1..12

c0 , ρs=1..12
0 , γ = 0

◦ Données d’entrée : σ̂n, Fn+1, Fn, dRn

1. Récupération des variables d’état
• F̃en, Qn, H̃n =

(
F̃p, τ sc , ρs, γ

)
n
, Rn

2. Actualisation de la rotation générant le MECS de Jaumann
• Rn+1 = dRn+1 ·Rn

3. Calcul du taux de déformation dans le repère global et décomposition polaire
de Fn+1
• Dn+1 = sym

{
Ḟ · F−1

n+1

}
• Fn+1 = Rn+1 ·Un+1

4. Transport du taux de déformation et du tenseur d’élongation vers le MECS
• D̂n+1 = Rn+1 ·Dn+1 ·RT

n+1
• Ûn+1 = Rn+1 ·Un+1 ·RT

n+1

5. Transport de σ̂n, D̂n+1 et Ûn+1 du MECS vers le CACS
• σ̃t = OT

n · σ̂t ·On

• D̃n+1 = OT
n · D̂n+1 ·On

• Ũn+1 = OT
n · Ûn+1 ·On

6. Actualisation de S̃s (élongation) / Calcul de sa partie symétrique
• Faire de s=1 à 12 S̃sn = F̃en · S̃

s

c · F̃
e−1

n / M̃
s

n = sym
{
S̃sn
}

7. Boucle de Runge-Kutta : faire de i=1 à N
• σ̃i = σ̃n + ai∆σ̃i−1 ; H̃i = H̃n + ai∆H̃i−1

• Faire de s=1 à 12 τ s = σ̃i : M̃
s

n / γ̇s = γ̇0signe {τ s}
∣∣∣∣ τs

τs
ci

∣∣∣∣
• Calcul de ∆σ̃i et ∆H̃i

8. Mise à jour des variables
• σ̃n+1 = σ̃n +

∑N
i=1 bi∆σ̃i

• H̃n+1 = H̃n +
∑N
i=1 bi∆H̃i

• F̃en+1 = Ũn+1 · F̃
p

n+1

9. Actualisation de la matrice d’orientation (calcul de l’exponentielle par la for-
mule de Rodrigues)
• On+1 = exp

(
∆t
(
W̃

p))
·On

10. Calcul de la matrice jacobienne CJ par (3.19)
11. Transport de σ̃n+1 du CACS vers le MECS
• σ̂n+1 = On+1 · σ̃n+1 ·OT

n+1

◦ Stocker les variables d’état et retourner σ̂n+1 et le jacobien CJ au solveur

Tableau 3.6: Algorithme de la routine UMAT en repère cristallographique (CACS).
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X = X1 + X2

Ẋ1 = 2
3CXD

p −DXXṗ et Ẋ2 = HXDp
(3.20)

La combinaison de ces deux termes permet d’obtenir une bonne description du compor-

tement, après inversion de la charge, aussi bien à la transition élasto-plastique qu’à de

grands taux de déformations.

On désigne par H le pseudo-vecteur des variables internes. Il comporte la déformation

plastique εp =
∫ t

0 D
pdt et les composantes d’écrouissage cinématique X1 et X2.

Les algorithmes explicites se révèlent bien adaptés à la structure modulaire de SiDoLo ;

celui implanté en « mode différentiel » est présenté dans le Tableau 3.7. Le repère

d’expression des relations incrémentales est le référentiel corotationnel de Jaumann.

◦ Données d’entrée : εen+1, Hn = (εp,X1,X2)n

1. Calcul de σn+1 = C : εen+1 (loi de Hooke généralisée)

2. Calcul des variables d’écrouissage Xn+1 (Hn) et de Rn+1 (Hn)

3. Calcul de la contrainte équivalente σ̄ (σ,X)n+1 et de la contrainte seuil

σy (Rn+1)

4. Formulation du critère de plasticité f = σ̄ − σy

– si f ≤ 0, incrément élastique, ∆H = 0

– sinon incrément élasto-plastique, calcul de ∆H

5. Actualisation de la position du référentiel corotationnel et calcul de l’incrément

de déformation élastique ∆εe

Tableau 3.7: Algorithme du modèle phénoménologique dans SiDoLo.

Le modèle ainsi implanté dans SiDoLo peut être utilisé pour la simulation de trajets de

chargement et l’identification de paramètres.

De plus, une interface entre SiDoLo et ABAQUS/Standard permet de convertir le fichier

SiDoLo en UMAT apte à l’analyse par éléments finis.
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3.3 Génération de microstructure numérique

Le comportement du matériau étant désormais décrit (au point d’intégration) à l’échelle

du monocristal, on s’intéresse maintenant au passage à l’échelle des polycristaux afin

d’envisager in fine le calcul de structures à l’échelle macroscopique avec de la plasticité

cristalline. Cette transition d’échelles est assurée ici par une méthode à champs complets

dite d’homogénéisation par éléments finis. Cette technique nécessite une représentation

numérique de la microstructure c’est-à-dire une modélisation géométrique de la forme

des grains et de leur arrangement spatial ainsi que le maillage éléments finis associé. On

distingue généralement trois classes de méthodes de représentation des grains qui sont

détaillées par la suite.

3.3.1 L’utilisation de formes simplifiées

Les grains sont modélisés par des formes géométriques régulières à même de paver l’es-

pace. On emploie à cet effet des volumes simples tels que le cube, le tétraèdre, le dodé-

caèdre et l’octaèdre tronqué. Ces volumes peuvent tous être maillés avec des éléments

hexaédriques (Figure 3.5(a)). Si les formes cubiques et tétraédriques offrent des faci-

lités de manipulation géométrique, elles conduisent généralement à des modélisations

peu réalistes de la forme des grains. D’un autre côté, les volumes dodécaédriques et

octaédriques permettent de bien représenter des grains plus ou moins sphériques ; des

difficultés surviennent néanmoins sur les agrégats ainsi générés en raison des formes

complexes que prennent les frontières extérieures comme illustré sur la Figure 3.5(b). Ce

type d’empilement ne peut remplir parfaitement un volume parallélépipédique en raison

des surfaces non planes obtenues.

L’inconvénient principal de ce type de modélisation reste l’uniformité de morphologie

des grains obtenus, ce qui constitue une approximation forte de la microstructure réelle

des matériaux métalliques.

3.3.2 Les tessellations de Voronoï

Employée par de nombreux auteurs (entre autres (Barbe et al., 2001), (Wang et al.,

2009), (Li et al., 2014)), cette technique consiste à partitionner l’espace en polyèdres
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(a) Grains de forme octaédrique
maillés avec des éléments hexa-
édriques (Bonnet, 2007)

(b) Cube formé par agencement de
grains de forme octaédrique

Figure 3.5: Représentation de grains par des octaèdres.

obtenus par tessellation de Voronoï qui représentent les grains . La tessellation de Voronoï

consiste à répartir des germes (ou générateurs) dans un domaine et à construire des

cellules basées sur la distance minimum à chaque germe. Synthétiquement, une cellule

de Voronoï représente l’ensemble des points les plus proches d’un germe. Les frontières

de la cellule sont les médiatrices des segments reliant deux germes. De manière formelle,

si on considère un domaine de l’espace Ω dans lequel sont répartis des germes {gi}i=1..n,

les cellules de Voronoï sont les domaines {Vi}i=1..n construits selon :

Vi = {x ∈ Ω | ‖x− gi‖ ≤ ‖x− gj‖} pour j = 1..n et j 6= i(3.21)

et qui satisfont les conditions :

Vi ∩ Vj = {0} et ∪ Vi = Ω. (3.22)

La Figure 3.6 illustre les étapes de l’algorithme permettant d’obtenir les cellules de

Voronoï en deux dimensions.

(a) Répartition des germes (b) Tracé des médiatrices (c) Définition des domaines

Figure 3.6: Principe de fonctionnement en 2D d’une tessellation de Voronoï.
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Les grains ainsi obtenus sont ensuite maillés par des techniques spécifiques. Un maillage

régulier permet d’utiliser des éléments hexaédriques tandis qu’un maillage libre effectué

avec des éléments tétraédriques conduit à une meilleure représentation des interfaces des

grains (voir Figure 3.7).

(a) Maillage régulier (b) Maillage libre

Figure 3.7: Techniques de maillage d’un polycristal.

3.3.3 La modélisation par croissance de sphère

Le principe consiste à répartir des germes dans un maillage éléments finis pré-existant et

d’y faire croitre des sphères ((Anderson et al., 1989), (Humphreys, 1997)). L’affectation

des éléments du maillage pré-existant aux sphères se fait au fur et à mesure qu’un point

d’intégration de l’élément est englobé dans la sphère. L’opération se poursuit jusqu’à ce

que tous les éléments du maillage aient été affectés. Les regroupements d’éléments ainsi

formés représentent les grains. Ce genre de modèle est inspiré du processus physique de

nucléation qui conduit à la formation de polycristaux. Le logiciel Germination développé

par (Bonnet, 2007) utilise ce type de modèles. Son principe de fonctionnement est illustré

en deux dimensions sur la Figure 3.8.

Dans cette thèse, les deux techniques précédentes sont utilisées de façon complémentaire

à savoir les tessellations de Voronoï au travers du logiciel Neper (Quey et al., 2011) et

la croissance de sphères avec le logiciel Germination. Les deux logiciels sont présentés

dans les paragraphes suivants.
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(a) Répartition des germes dans le
maillage

(b) Croissance des sphères (c) Grains résultants des regroupe-
ments d’éléments

Figure 3.8: Principe de fonctionnement de Germination. Les carrés représentent des
éléments finis avec en leur centre un point d’intégration. Les points noirs sont les germes
ou générateurs à partir desquels croissent les sphères qui vont regrouper des éléments

et former des grains représentés par des couleurs différentes.

3.3.4 Le logiciel Neper

Neper (Quey et al., 2011) est un logiciel libre qui permet de générer et de mailler des

polycristaux en deux ou trois dimensions. Les grains sont d’abord générés par tessel-

lations de Voronoï et ensuite maillés à l’aide de librairies dédiées (Netgen et Gmsh).

Neper offre la possibilité d’utiliser diverses variantes de la procédure de Voronoï. Dans

une tessellation centroïde de Voronoï, par exemple, les germes sont distribués de manière

à ce qu’ils soient les centres de masse des grains obtenus ; cette procédure génère des

grains à forme plus équiaxe que la tessellation de Voronoï standard. La tessellation de

Laguerre-Voronoï (voir Figure 3.9(a)) permet d’attribuer des poids initiaux aux germes ;

on peut ainsi reproduire une distribution de taille de grains en utilisant, entre autres,

une distribution gaussienne de poids avec une moyenne et un écart type. La procédure de

maillage est également flexible et offre de nombreuses possibilités ; on peut notamment

choisir de générer un maillage régulier avec des éléments hexaédriques ou opter pour un

maillage libre comme sur la Figure 3.9(b).

Neper permet également de générer des microstructures périodiques qui s’avèrent perti-

nentes pour la mise au point de volumes élémentaires représentatifs.

Cependant, en dépit de son efficacité et de sa flexibilité, ce logiciel présente l’inconvénient

de ne pouvoir mailler que des domaines de l’espace aux formes géométriques simples à

base de cubes ou des cylindres. Si ces géométries sont pertinentes pour des investigations

« académiques », elle ne sont pas adaptées pour des analyses de pièces industrielles aux

formes complexes. Dans ce cas de figure, nous aurons recours au logiciel Germination.
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(a) Tessellation de Laguerre-Voronoï (b) Maillage régulier

Figure 3.9: Polycristaux et maillages généré par Neper (Quey et al., 2011).

3.3.5 Le logiciel Germination

Germination a été développé au cours de la thèse de Nicolas Bonnet (Bonnet, 2007).

Ce logiciel utilise la méthode de croissance de sphères dans un maillage prédéfini et

permet donc de représenter une microstructure sur n’importe quel type de géométrie

souhaitée. Les germes sont répartis (aléatoirement ou à des positions spécifiques) dans

un parallélépipède qui englobe le maillage de la pièce. Les rayons des sphères sont ensuite

augmentés incrémentalement à partir des germes ; dès qu’un point d’intégration d’un

élément entre dans une sphère, l’élément est affecté au grain en cours de création. A

chaque incrément de calcul, le rayon r des sphères est augmenté de :

∆r = 1
Vcr

d (3.23)

où Vcr, une entrée du logiciel, est la « vitesse » de croissance (supérieure à 1) et d, la

distance minimale entre deux centres d’éléments, est calculée lors de l’importation du

maillage.

La Figure 3.10 montre un exemple de microstructure générée par Germination sur une

géométrie d’éprouvette de traction.

Nos travaux ont conduit à de nouveaux développements dans le logiciel et à l’ajout

de fonctionnalités permettant de représenter des textures particulières. Par exemple,

les tôles métalliques ayant subi un laminage important présentent souvent une micro-

structure relativement lamellaire avec des grains fortement étirés dans la direction de

laminage comme illustré ci-dessous.
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Figure 3.10: Microstructure générée par Germination. Les couleurs servent unique-
ment à distinguer les grains les uns des autres.

Figure 3.11: Analyse EBSD de l’alliage CuFe2P (Caer et Pesci, 2014).

La Figure 3.11 est une cartographie de la microstructure d’un des alliages de cuivre de

l’étude dans le cadre du projet, issue d’une analyse par EBSD. Le challenge consiste à

obtenir une représentation numérique de ce type de texture. Pour ce faire, une procédure

a été mise en place dans Germination qui consiste à définir trois facteurs d’homothétie

(un pour chaque dimension de l’espace) par le biais desquels on altère le maillage de

la pièce lors de l’importation, avant l’étape de distribution des germes et de croissance

des sphères. Les grains sont donc générés sur le maillage aux dimensions altérées, et

une dernière étape est nécessaire pour ramener le maillage et les grains aux dimensions

d’origine de la pièce. On peut ainsi obtenir le type de microstructure recherché comme

l’illustre, pour l’exemple considéré, la Figure 3.12.

Les techniques expérimentales de caractérisation microstructurale donnent aussi accès

aux tailles de grains, ce qui permet de déterminer une taille moyenne des grains ainsi

que la dispersion correspondante. Afin d’en établir une représentation numérique dans

Germination, une procédure développée sous la forme d’un script Python récupère les
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Figure 3.12: Microstructure de grains fortement étirés générée par Germination.

données expérimentales et calcule la taille moyenne de grains et l’écart type par rapport

à l’échantillon considéré. Une distribution lognormale des diamètres de grains dg associée

aux deux paramètres est alors générée comme fichier d’entrée à Germination. L’incré-

ment sur les rayons des sphères (3.23) n’est plus uniforme mais spécifique à chaque germe

g et modifié comme suit :

∆rg = k

Vcr
dg (3.24)

où 0 < k ≤ 1 est un facteur permettant de diminuer ou d’augmenter la taille des

incréments et d’avoir un calcul plus ou moins long et fin au regard de la morphologie

des grains souhaités.

Un exemple d’utilisation de cette fonctionnalité est illustré sur la Figure 3.13, qui montre

une dispersion relativement importante sur les grains par rapport à la Figure 3.10 où la

taille de grains est plus homogène.

Figure 3.13: Microstructure de tôle avec une dispersion marquée sur la taille de grains
générée par Germination.

3.4 Conclusion

Les développements nécessaires pour la mise en oeuvre numérique des deux lois de com-

portement retenues dans ces travaux ont été exposés. Le modèle de plasticité cristalline
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a été implanté dans ABAQUS au point d’intégration alors que le modèle phénoméno-

logique a été implanté à la fois dans ABAQUS et dans SiDoLo. La transition d’échelle

du monocristal à l’échelle de la structure est réalisée par éléments finis (CPFEM), ce

qui a nécessité le recours à des techniques de génération de maillages représentatifs de

la microstructure des matériaux. Le logiciel libre Neper a été retenu pour les géométries

simples, en complément du logiciel Germination pour les géométries plus complexes.

Le cadre de la modélisation étant posé, le chapitre suivant est consacré à la caracté-

risation des matériaux. Ces données expérimentales sont essentielles pour calibrer les

modèles choisis et les outils numériques d’investigation des procédés de micro-formage.



Chapitre 4

Caractérisation des matériaux et

identification des paramètres des

modèles

Ce chapitre porte sur la caractérisation des matériaux retenus dans le cadre du projet.

Deux alliages de cuivre, le CuBe2 et le CuFe2P, sont couramment utilisés sous forme

de tôles ultrafines dans l’industrie du micro-formage. De plus, le cuivre pur a été retenu

comme matériau de référence académique. Dans un premier temps, la campagne expé-

rimentale menée pour caractériser ces trois matériaux est présentée : la diffraction par

électrons rétrodiffusés permet de mesurer la texture cristallographique des tôles alors

que la réponse mécanique à divers trajets de déformation est obtenue par des essais

mécaniques. La base expérimentale constituée comprend :

– des essais monotones de traction uniaxiale et de cisaillement à différentes orientations

(0, 45 et 90◦) par rapport à la direction de laminage (DL) pour évaluer l’anisotro-

pie, l’orientation à 45◦ étant la direction diagonale (DD) et celle à 90◦ la direction

transverse (DT) ;

– des essais d’expansion par gonflement hydraulique qui ont permis d’investiguer le

comportement en grandes déformations sous un chargement équibiaxial ;

– des essais de cisaillement cyclique dans la DL pour la mise en évidence de l’effet

Bauschinger et d’autres phénomènes transitoires liés à l’écrouissage cinématique ;

78
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– des essais de traction à différentes vitesses de déformation pour l’analyse de l’influence

de la viscosité ;

– des essais de charges et décharges à différents taux de déformation en traction (DL)

pour étudier l’évolution du module d’élasticité.

Dans un second temps, les données expérimentales recueillies sont utilisées pour cali-

brer les modèles de comportement. L’identification des paramètres pour les approches

phénoménologiques et en plasticité cristalline est alors détaillée ; par ailleurs, une com-

paraison des procédures d’identification et des capacités prédictives des deux approches

est réalisée.

4.1 Caractérisation microstructurale

4.1.1 L’alliage de cuivre CuBe2

Le CuBe2 ou C172001 est un alliage de cuivre qui possède une très haute résistance

mécanique, une bonne ductilité ainsi qu’une bonne formabilité tout en conservant une

excellente conductibilité électrique.

Il se présente sous forme de feuilles (fournies par Berylco) d’épaisseur 0.1 mm et sa

composition chimique est donnée dans le tableau ci-dessous :

Composant chimique Cu Be Co Ni Fe
% massique Min 97% 1,8 - 2% Max 0,3% Max 0,15% Max 0,15%

Tableau 4.1: Composition chimique pondérale du CuBe2.

4.1.1.1 Analyse microstructurale

Des analyses par diffractions d’électrons rétrodiffusés (EBSD) effectuées dans le cadre

du projet (Caer et Pesci, 2014) ont permis d’appréhender la microstructure des maté-

riaux étudiés. La microstructure a été analysée dans les trois plans d’orthotropie de la

tôle c’est-à-dire en surface (section DL - DT) et dans les sections DL - DN et DN - DT

où DN est la direction normale au plan de la tôle. Les mesures ont été réalisées avec un

microscope électronique à balayage Jeol équipé d’un canon à émission de champs (Field

1. Unified Numbering System (USA)
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Emission Gun) et d’une caméra EBSD Oxford. Des surfaces de 320×240 µm2 ont été

couvertes avec une résolution de 0.3 µm.

Comme illustré par la figure de pôles (Figure 4.1), le CuBe2 présente une texture de

type Goss {110}, relativement peu marquée. Un gradient de texture a été observé dans

l’épaisseur mais étant peu marqué, il ne sera pas pris en compte.
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Figure 4.1: Figure de pôles du CuBe2 (Caer et Pesci, 2014).

Les grains sont relativement équiaxes et présentent une taille moyenne de 4 µm. La taille

maximale est de 50 µm (voir Figure 4.2) bien que la dispersion sur la taille de grains

soit relativement faible. On a donc en moyenne une vingtaine de grains dans l’épaisseur

de 100 µm.

Figure 4.2: Cartographie EBSD du CuBe2 (Caer et Pesci, 2014).
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4.1.2 L’alliage de cuivre CuFe2P

Le CuFe2P ou C19400 est un alliage de cuivre qui combine de bonnes caractéristiques

mécaniques (résistance élevée), une aptitude à la mise en forme à chaud, une résistance

accrue à la corrosion et une bonne conductibilité électrique.

Il se présente sous forme de feuilles d’épaisseur 0.127 mm (fournies par Wieland) et sa

composition chimique est spécifiée dans le tableau ci-dessous :

Composant chimique Cu Fe Zn P
% massique 97,45% 2,4% 0,12% 0,03%

Tableau 4.2: Composition chimique pondérale du CuFe2P.

4.1.2.1 Analyse microstructurale

La texture du matériau est marquée et de type Cube {100} (Figure 4.3).
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Figure 4.3: Figure de pôles du CuFe2P (Caer et Pesci, 2014).

La microstructure des tôles semble « dégradée » et présente un aspect bien plus lamellaire

que granulaire. Comme illustré sur la Figure 4.4, les tôles de CuFe2P ont manifestement

subi un taux de laminage très important ce qui a considérablement étiré les grains dans

la DL mais les a aussi fragmenté. De fait, il est difficile de déterminer une taille moyenne

de grains par la méthode dite des cercles. En considérant les différentes sections (DL-DT

et DL-DN), les dimensions moyennes d’un grain sont estimées à 40 µm × 10 µm × 10

µm et la taille maximale à 140 µm × 10 µm × 10 µm. On dénombre donc environ une

dizaine de grains dans l’épaisseur.
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Figure 4.4: Cartographie EBSD du CuFe2P (Caer et Pesci, 2014).

4.1.3 Le cuivre pur Cu

En complément des alliages industriels, le cuivre pur a été choisi comme matériau de

référence. Il se présente également sous la forme de feuilles d’épaisseur 0.1 mm et est

pur à 99.9% (d’après le fournisseur Goodfellow). Il est relativement peu texturé (voir

Figure 4.5).
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Figure 4.5: Figure de pôles du Cu (Caer et Pesci, 2014).

La taille moyenne de grains est de 10 µm avec un maximum de 140 µm. La dispersion

est néanmoins faible (voir Figure 4.6) et on a une moyenne de 10 grains dans l’épaisseur.

4.1.4 Bilan

L’analyse microstructurale a permis d’accéder à des informations sur la texture des ma-

tériaux. Etant donné le nombre relativement élevé de grains (environ 25) dans l’épaisseur

des tôles de CuBe2, celles ci sont à rapprocher de la catégorie des tôles minces plutôt
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Figure 4.6: Cartographie EBSD du cuivre pur (Caer et Pesci, 2014).

que ultrafines.

Le CuFe2P présente une microstructure lamellaire très allongée dans la DL, due à un

fort taux de réduction, ainsi qu’une texture bien marquée. La taille moyenne de grain

indique une dizaine de grains dans l’épaisseur ce qui permet de classer ces tôles dans la

catégorie des ultrafines.

Enfin, le cuivre pur présente une texture peu marquée et on dénombre en moyenne

une dizaine de grains dans l’épaisseur des tôles. Elles rentrent donc également dans la

catégorie des tôles ultrafines.

4.2 Caractérisation mécanique

Des essais mécaniques ont été effectués pour caractériser le comportement mécanique

des matériaux sous différents trajets de déformation. Les champs de déformation sont

mesurés à l’aide du dispositif de mesure optique 3D par corrélation d’images ARAMIS

GOM (GmbH). Ce système se compose de deux caméras vidéos qui enregistrent le dé-

placement d’un mouchetis aléatoire, noir et blanc, déposé sur la surface des éprouvettes.

Les déformations longitudinales et transverses sont accessibles soit en un point soit en

moyennant les valeurs sur une zone définie.
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4.2.1 Essais monotones de traction uniaxiale

Les essais de traction ont été menés sur une machine Instron 5566 avec une cellule de

force de 10 kN (précision de +/- 0.5%). Les différents essais ont été effectués sur des

éprouvettes obtenues par fraisage dont la géométrie est présentée sur la Figure 4.7.

Figure 4.7: Géométrie des éprouvettes de traction.

Cette géométrie est en accord avec la norme ISO 6892-1 et a été utilisée sur des épaisseurs

de tôles similaires dans les travaux de thèse de (Pham, 2014). Une attention particulière

a été apportée à la mise en place des essais ; les têtes des éprouvettes ont notamment

été pliées pour assurer une meilleure prise dans les mors. La vitesse de sollicitation,

maintenue constante, est de 10−4 s−1. Les essais ont été réalisés sur des éprouvettes

découpées dans la DL, la DT et la DD afin d’étudier l’anisotropie dans le plan de la

tôle. Chaque essai a été triplé pour s’assurer de la reproductibilité des résultats et la

mesure de déformation choisie est logarithmique ε = ln
(
l
lo

)
, lo étant la longueur initiale

et l la longueur courante. La contrainte nominale mesurée est convertie en contrainte de

Cauchy moyennant l’hypothèse de déformation uniforme.

Les grandeurs mécaniques (contraintes, déformations) reliées à la direction de laminage

sont dites longitudinales et ont pour indices 11, celles dans la DT sont dites transverses,

ont pour indices 22 et celles dans l’épaisseur sont dites normales et indicées 33.

L’anisotropie de déformation dans chaque essai sera évaluée au moyen des coefficients

d’anisotropie rθ où θ est l’angle d’orientation par la rapport à la DL. Ces derniers peuvent

être calculés de deux manières :

– soit par le rapport εp22/ε
p
33 pris à une déformation longitudinale εp11 = 0.1, on parle

alors des coefficients de Lankford ;

– soit comme la pente de la courbe déformation transverse en fonction de la déformation

normale εp22 = f (εp33), ce sont les coefficients de Hill.
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La méthode de Hill qui utilise une régression linéaire pour le calcul de la pente donc

des coefficients, donne des résultats moins sensibles aux fluctuations des valeurs expé-

rimentales ; elle est donc retenue dans nos travaux. Dans les deux cas, il est nécessaire

d’assurer le suivi de la déformation transverse. Le calcul de la déformation normale avec

l’hypothèse d’invariance du volume dans le domaine plastique soit tr(εp) = 0.

Le coefficient d’anisotropie plastique ainsi défini illustre le mode de déformation de

l’éprouvette : s’il est supérieur à 1, la déformation transverse prédomine et s’il est infé-

rieur à 1, la tôle a plus tendance à se déformer dans l’épaisseur. Les valeurs présentées

par la suite sont les moyennes effectuées sur trois essais.

A partir de ces informations, on peut quantifier globalement l’anisotropie du matériau

par le biais de deux coefficients d’anisotropie :

– le coefficient d’anisotropie moyen r̄ caractérise l’anisotropie normale globale par une

moyenne sur les coefficients d’anisotropie calculés pour des différentes orientations :

r̄ = r0 + 2r45 + r90
4 (4.1)

Si il est proche de 1, alors l’anisotropie normale est faible.

– le coefficient d’anisotropie planaire ∆r évalue la variation de l’anisotropie dans le plan

de la tôle selon l’orientation par rapport à la DL :

∆r = r0 − 2r45 + r90
2 (4.2)

Une valeur nulle de ∆r implique que l’anisotropie de déformation est la même quelle

que soit l’orientation, c’est-à-dire que le matériau est isotrope dans le plan. En embou-

tissage par exemple, un ∆r proche de zéro est nécessaire si on veut éviter l’apparition

de cornes.

Enfin, pour la détermination du module de Young et du coefficient de Poisson, des jauges

de déformation ont été utilisées et quatre cycles de charge-décharge ont été effectués dans

le domaine élastique (jusqu’à 0.2% de déformation).

4.2.1.1 Le cuivre

La Figure 4.8 montre que les caractéristiques mécaniques des éprouvettes prélevées dans

la DL sont supérieures à celles des éprouvettes dans la DT et la DD. La limite d’élas-

ticité dans la DL est plus élevée et l’écrouissage est également plus important. Pour ce
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matériau, l’anisotropie observée sur la contrainte n’est pas négligeable.
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Figure 4.8: Essais de traction uniaxiale à 0, 45 et 90◦ de la DL pour le cuivre pur.

Le coefficient d’anisotropie r̄ du cuivre est de 0.69, indiquant une anisotropie normale

relativement marquée. Pour ce qui est de l’anisotropie planaire, on obtient ∆r = 0.08 ce

qui signifie qu’elle faible dans le plan de la tôle.

Les caractéristiques mécaniques sont regroupées dans la Tableau 4.3.

E 104 GPa
ν 0,28
r0 0,65
r45 0,78
r90 0,64
r̄ 0,69

∆r 0,08

Rm 247 MPa
Rp 285 MPa

Allongement 16
Dureté Vickers 49 - 87 HV

Tableau 4.3: Caractéristiques mécaniques du cuivre pur. La dureté est reprise des
données du fournisseur.

4.2.1.2 Le CuBe2

Le CuBe2 présente également une limite d’élasticité dans la DL supérieure à celle dans

la DD, elle-même légèrement supérieure à celles dans la DT. L’anisotropie de contrainte

est donc assez marquée (voir Figure 4.9). Cette limite élastique, plus élevée en DL, est
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suivie par une inflexion de la pente d’écrouissage qui n’est pas relevée sur les essais en

DT et DD. Le même comportement est observé pour le cuivre pur. Il est probablement

lié au changement de trajet de déformation entre le laminage et la traction (ces tôles en

« état dur » ayant été laminées à froid).
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Figure 4.9: Essais de traction uniaxiale à 0, 45 et 90◦ de la DL pour le CuBe2.

Le coefficient d’anisotropie normale est proche de 1 ce qui indique une anisotropie de

déformation globalement faible ; il faut néanmoins remarquer la faible valeur du coef-

ficient d’anisotropie dans la DL et, par conséquent, un ∆r significatif. Le Tableau 4.4

regroupe les caractéristiques mécaniques du CuBe2.

E 126 GPa
ν 0,37
r0 0,64
r45 1,20
r90 0,93
r̄ 0,92

∆r 0,28

Rm 430 MPa
Rp 590 MPa

Allongement (%) 14
Dureté Vickers 120 - 180 HV

Tableau 4.4: Caractéristiques mécaniques du CuBe2. La dureté est reprise des données
du fournisseur.
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4.2.1.3 Le CuFe2P

Le CuFe2P présente un comportement assez différent des deux autres matériaux (voir Fi-

gure 4.10). Les caractéristiques mécaniques dans la DT sont respectivement supérieures

à celles dans la DD et la DL. L’écrouissage, quasiment nul dans la DD et la DT, est

légèrement plus marqué dans la DL ; ce qui se répercute sur le taux de déformation très

faible (de 5 à 11%) atteint avant rupture dans chaque cas, bien que celui dans la DL soit

plus élevé.
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Figure 4.10: Essais de traction uniaxiale à 0, 45 et 90◦ de la DL pour le CuFe2P.

Le Tableau 4.5 donne un aperçu des caractéristiques mécaniques du CuFe2P. On relève

une anisotropie normale relativement prononcée par rapport au CuBe2 mais une aniso-

tropie planaire moindre.

E 114 GPa
ν 0,27
r0 0,57
r45 0,52
r90 0,77
r̄ 0,60

∆r 0,15

Rm 405 MPa
Rp 460 MPa

Allongement 7
Dureté Vickers 130 - 150 HV

Tableau 4.5: Caractéristiques mécaniques du CuFe2P. La dureté est reprise des don-
nées du fournisseur.
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L’analyse comparative des courbes de traction des trois matériaux (voir Figure 4.11),

pour des éprouvettes prises dans la DL, révèle l’intérêt des éléments d’additions des

alliages CuBe2 et CuFe2P. La limite d’élasticité passe d’environ 225 MPa pour le cuivre

pur à au moins 400 MPa pour les alliages industriels, soit une augmentation de la limite

élastique de 55%, au prix d’une certaine perte de ductilité.

De plus, des différences majeures dans le comportement en écrouissage apparaissent. Le

CuFe2P ne présente quasiment pas d’écrouissage, au contraire du CuBe2 dont le taux

d’écrouissage est important.
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Figure 4.11: Comportement en traction dans la DL des trois matériaux.

4.2.2 Essais de traction avec sauts de vitesses

Des essais de traction avec des sollicitations à différentes vitesses de traverse ont été

réalisés pour analyser et estimer les propriétés de viscosité des matériaux. Les essais

sont constitués de quatre charges : la première à la vitesse de déformation appliquée lors

des essais monotones 10−4 s−1, la seconde à 10−3 s−1, la troisième à 10−2 s−1 et enfin

la dernière à la vitesse initiale de 10−4 s−1.

Entre deux charges, des relaxations d’au moins une minute sont imposées, hormis pour

la dernière charge où la relaxation imposée est plus longue. La figure Figure 4.12 montre

la superposition de courbes de sauts de vitesses avec des essais monotones.
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Le cuivre pur présente une sensibilité très faible aux variations de vitesse de déformation.

En effet, en passant de 10−4 s−1 à 10−2 s−1, on constate seulement une augmentation

de la contrainte ∆σ = 10 MPa. Pour le CuFe2P, la viscosité est aussi relativement faible
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Figure 4.12: Essais de traction avec sauts de vitesse. Comparaison par rapport aux
essais de traction monotone à la vitesse de ε̇ = 10−4 s−1.

avec un ∆σ = 6 MPa sur le premier saut de vitesse et de 11 MPa sur le deuxième. Pour

un passage de 10−4 s−1 à 10−2 s−1, on a donc une augmentation de 17 MPa du niveau

de contraintes.

La sensibilité à la vitesse du CuBe2 est la plus importante. Des sauts de contraintes de

∆σ = 9 MPa et de 17 MPa sont observés entre les changements successifs de vitesse de

déformation.

Pour tous les essais, la dernière décharge ne coïncide pas rigoureusement avec l’essai de

traction à vitesse constante, ce qui semble indiquer que les temps de relaxation imposés

entre chaque cycle ne sont pas suffisamment longs.

4.2.3 Essais de traction avec charges-décharges à différents taux de

déformation.

L’analyse de phénomènes tels que le retour élastique nécessite de prêter une attention

particulière au module de Young. De nombreuses études expérimentales (Morestin et
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Boivin, 1996), (Eggertsen et Mattiasson, 2011) ont révélé qu’il évoluait en fonction de

la déformation plastique.

Afin de mettre en évidence ce phénomène et d’en tenir compte dans la modélisation, des

essais de traction uniaxiale avec des charges suivies de décharges à différents taux de

déformations (dans le domaine plastique) ont été réalisés pour chaque matériau, à une

vitesse constante de 10−4 s−1. La Figure 4.13 présente l’évolution de la contrainte en

fonction de la déformation pour des essais de charges-décharges effectués sur le CuFe2P.
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Figure 4.13: Traction avec charges et décharges le CuFe2P.

Le module de Young est mesuré comme étant la pente d’une droite reliant le point final

de la courbe de décharge au point d’intersection de cette dernière avec la courbe de

charge du cycle suivant. Ce module sécant est illustré sur la Figure 4.14.

L’évolution des valeurs mesurées est représentée en fonction de la déformation plas-

tique sur un graphe. Cette évolution est modélisée par une expression analytique selon

(Yoshida et Uemori, 2003) qui est ensuite fittée par la méthode des moindres carrés :

E = Eo − (Eo − Esat) (1− exp (kε̄p)) (4.3)

où Eo est le module de Young initial, Esat un module à saturation et k un paramètre

matériau.
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Figure 4.14: Illustration de la mesure du module de Young (Eggertsen et Mattiasson,
2010).

Les essais sur les deux alliages de cuivre présentent une décroissance de leurs modules

de Young.
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Figure 4.15: Evolution du module de Young du CuBe2 et du CuFe2P.

Comme illustré sur Figure 4.15, le module du CuFe2P décroit rapidement et sature à

94 GPa, soit 17% de moins que le module de Young initial. Le CuBe2 présente lui une

décroissance plus graduelle et plus prononcée, le module passant de 127 GPa à 85 Gpa,

soit 33% de réduction pour une déformation plastique de 13%.
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4.2.4 Essais de cisaillement

La réponse des matériaux à une sollicitation en cisaillement est analysée par des essais de

cisaillement monotones et alternés. Les essais ont été réalisés sur un dispositif spécifique

développé au LIMATB (Manach et Couty, 2002).

Spécialement conçu pour l’étude des tôles métalliques, il permet d’obtenir des champs

homogènes (Rauch et Schmitt, 1989) ; de plus les essais cycliques sont réalisés en in-

versant la direction de sollicitation. Le dispositif (dont le principe est illustré sur la

Figure 4.16) est monté sur une machine de traction et met en jeu deux mors, l’un mobile

et l’autre fixe, qui serrent l’éprouvette. La machine de traction impose le déplacement

au mors mobile ce qui crée la sollicitation de cisaillement.

Figure 4.16: Principe du dispositif de cisaillement.

Il est possible de moduler la largeur utile de l’éprouvette (bande blanche sur la Fi-

gure 4.17(a)) lors du montage dans les mors. Une grande largeur utile facilite l’acquisi-

tion par le système ARAMIS et fournit plus d’informations pour le calcul des champs

de déformation. Toutefois, en raison de la faible épaisseur des tôles, des plis de flambe-

ment (voir la Figure 4.18) se développent sur les éprouvettes pour des largeurs utiles

importantes.

Ces déformations hors plan de la tôle apparaissent très rapidement lors des essais. En

réduisant la largeur utile à son minimum de 1.4 mm, on atténue le phénomène en ci-

saillement monotone sans l’annihiler entièrement.
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(a) Géométrie de l’éprouvette de cisaille-
ment

(b) Plis de
flambement
dans la zone
utile

Figure 4.17: Eprouvette de cisaillement et apparition de plis de flambement.

Pour rémédier à ces difficultés, une solution technologique a été développée (Pham et al.,

2016). Il s’agit d’un dispositif, illustré en Figure 4.18(a), de maintien de l’éprouvette qui

empêche les déformations hors plan. Les pièces (1), (2), (3), (6), (7), (8) servent à fixer

la plaque en verre (4) sur l’éprouvette de cisaillement (5). La plaque en verre couvre la

largeur utile de l’éprouvette et son faible indice de réfraction (environ 1.5) permet de

limiter les erreurs d’acquisition de champs.
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(a) Dispositif de main-
tien de l’éprouvette de
cisaillement

(b) Mise en position de la solution
de maintien de l’éprouvette dans
le dispositif de cisaillement

Figure 4.18: Support de maintien de l’éprouvette de cisaillement (a) : (1) plaque
de base en aluminium, (2) Cales en verre (3) plaques de serrage (4) plaque en verre
transparent (5) éprouvette (6) tige en plastique (7) écrou de serrage (8) tige filetée.

L’éprouvette et le support s’insèrent entre les mors du dispositif de cisaillement comme

illustré sur Figure 4.18(b). La solution technologique mise en place permet de limiter le

flambement et d’obtenir des résultats reproductibles.

Les essais de cisaillement présentés dans la suite sont tous effectués dans la DL, en em-

ployant le support de maintien et une vitesse de déformation de γ̇ = 8 × 10−4 s−1. La
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contrainte de cisaillement est calculée en faisant l’hypothèse que la section de l’éprou-

vette reste constante tout au long de l’essai, soit σ12 = F
S0
. Le champ de déformation en

cisaillement calculé par corrélation d’images est homogène sur quasiment toute la zone

utile de l’éprouvette bien que d’inévitables effets de bords apparaissent sur les bords

libres de l’échantillon. Par conséquent, les valeurs mesurées près des bords sont retirées

et la déformation γ = 2ε12 est calculée comme la moyenne des mesures locales effectuées

dans la partie homogène du champ de déformation.

Les résultats obtenus sur le cuivre pur sont présentés sur la Figure 4.19. La pente

d’écrouissage est très faible, aussi bien pour les essais monotones qu’alternés. On observe

la présence de l’effet Bauschinger, caractérisé par une contrainte à la recharge plus faible

que la contrainte atteinte avant inversion, pour toutes les valeurs de pré-déformation.
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Figure 4.19: Essais de cisaillement monotone et alternés sur le cuivre pur.

L’effet Bauschinger tire son origine de l’hétérogénéité du champ de contraintes qui se

développe au cours de la déformation, à la fois entre les grains (source intergranulaire) et

à l’intérieur de chaque grain (source intragranulaire). Du fait de leurs différentes orienta-

tions cristallographiques, les grains d’un polycristal ne possèdent pas tous le même seuil

de plasticité, certains étant plus ou moins durs à déformer que d’autres. Des incom-

patibilités de déformation s’établissent donc entre les grains et résultent sur un champ

de contraintes hétérogène aux joints de grains. Après l’inversion du chargement, ces

contraintes résiduelles, en se rajoutant à celles engendrées par la nouvelle sollicitation,

contribuent à un abaissement du seuil de plasticité global du polycristal. A l’intérieur



Chapitre 4. Caractérisation expérimentale et identification de paramètres 96

des grains, la déformation entraîne une répartition hétérogène des dislocations, dont la

microstructure comporte des zones de fortes (les parois) et de faibles densités de dislo-

cations (voir (Mughrabi, 1983)). Des contraintes internes dites à longue portée se créent

entre ces différentes zones ; de manière similaire au cas du polycristal, ces contraintes

internes favorisent la déformation dans le sens inverse et entraînent une baisse du seuil

d’activation plastique. L’augmentation de la pré-déformation accentue l’hétérogénéité

de contraintes inter et intragranulaire et conduit donc à un effet Bauschinger de plus en

plus marqué.

Pour le CuFe2P, l’effet Bauschinger est le plus marqué (voir Figure 4.20). On remarque

également que l’écrouissage est très faible, similairement aux observations faites en trac-

tion sur ce matériau.
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Figure 4.20: Essais de cisaillement monotone et alternés sur le CuFe2P.

Le CuBe2 en revanche présente un écrouissage plus important (voir la Figure 4.21).

L’effet Bauschinger augmente avec la pré-déformation et on peut distinguer un adoucis-

sement sur les niveaux de contraintes. Cet adoucissement est associé à une réorganisation

des structures de dislocations. Une partie des dislocations générées s’annihile exclusive-

ment après l’inversion du chargement, conduisant à une diminution globale du taux de

production de dislocations et donc à un écrouissage plus faible.
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Figure 4.21: Essais de cisaillement monotone et alternés sur le CuBe2.

4.2.5 Expansion biaxiale

Les essais d’expansion biaxiale permettent de caractériser le comportement des maté-

riaux pour une sollicitation en expansion, c’est-à-dire pour des déformations principales

positives dans le plan de la tôle, configuration qui est souvent rencontrée, par exemple,

en mise en forme par emboutissage. Ces essais sont réalisés avec un dispositif de gon-

flement hydraulique (essai bulge) adapté pour les tôles ultrafines. Il se compose d’une

matrice sur laquelle repose l’éprouvette circulaire (ou flan), d’un serre-flan, d’un cap-

teur de pression et du dispositif de mesure optique de déformations 3D ARAMIS. Le

serre-flan est maintenu sur le flan par plusieurs vis à couple constant contrôlé par une clé

dynamométrique. Le flan de 60 mm de diamètre initial est alors déformé jusqu’à rupture

par l’application d’une pression p d’eau asservie par une pompe électrique et mesurée

par le capteur de pression. Le principe de l’essai est schématisé sur la Figure 4.22.

Les caméras du dispositif ARAMIS sont montées du côté de la surface libre de l’éprou-

vette, comme l’indique la Figure 4.23.

Pour le post-traitement, une calotte sphérique est considérée au pôle, zone dans laquelle

l’état de déformations est équibiaxial. Une approximation de la courbure au voisinage

du pôle est donnée par le rayon de courbure ρ selon :
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Figure 4.22: Schéma de principe de l’essai d’expansion biaxiale.

(a) Dispositif d’essai (b) Flan après rupture

Figure 4.23: Photographies du dispositif d’essai d’expansion biaxiale.

ρ = a2 + h2

2h (4.4)

La contrainte est alors estimée par la relation analytique :

σb = pρ
2e (4.5)

Il faut préciser que cette expression est basée sur une hypothèse d’isotropie de la réponse

en contraintes dans le plan de la tôle, c’est-à-dire qu’on a σb = σ11 = σ22. L’évolution

de l’épaisseur e est obtenue à partir de la mesure des déformations dans le plan de la

tôle et de la relation de conservation du volume.

Si on considère la déformation logarithmique dans l’épaisseur telle que ε33 = ln( ee0
) où
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e0 désigne l’épaisseur initiale, la conservation du volume implique que :

tr(ε) = 0 ⇐⇒ ε11 + ε22 + ε33 = 0 ⇐⇒ ε33 = −2ε11 (4.6)

Et donc en utilisant l’expression de ε33, on obtient e = eo exp (−2ε11).

On peut se rendre compte de l’intérêt des essais d’expansion biaxiale en les comparant

aux essais de traction uniaxiale sur des graphes en contrainte et déformation équiva-

lentes. En écrivant l’équivalence du travail plastique W p produit dans le matériau par

les deux types d’essais et en négligeant la déformation élastique, on obtient pour l’essai

de traction :

W p = σ̄ε̄ = σtε11 (4.7)

et pour l’essai d’expansion biaxiale, dans le cas d’un comportement isotrope :

W p = σ̄ε̄ = σb : εb = σb11εb11 + σb22εb22 = 2σbεb (4.8)

Dans les expressions précédentes, σ̄ et ε̄ sont respectivement la contrainte et la défor-

mation équivalentes. En choisissant l’essai de traction uniaxiale comme référence, soit

σ̄ = σt, l’égalité des deux expressions donne :

ε̄ = εt = 2
kb
εb (4.9)

où kb est le rapport entre la contrainte en traction uniaxiale et celle en expansion biaxiale.

Pour une valeur identique d’énergie dissipée dans les essais de traction uniaxiale et

d’expansion biaxiale, les états de contrainte et de déformation sont équivalents. A chaque

point de la courbe de traction correspond donc un point sur la courbe biaxiale ; pour

chaque telle paire, on peut calculer kb. On peut choisir de le faire par exemple à la

fin de la partie exploitable de l’essai de traction (déformation uniforme maximum) ou

par d’autres méthodes (Sigvant et al., 2009). Avec un objectif purement illustratif, si

on considère kb = 1 on obtient les essais de traction uniaxiale et d’expansion biaxiale

superposés du graphe contrainte et déformation équivalente de la Figure 4.24.
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Figure 4.24: Superposition d’essais d’expansion biaxiale et de traction unixiale dans
la DL pour les trois matériaux.

On observe que l’hypothèse d’un comportement isotrope (de type von Mises) ne permet

pas de bien comparer les essais pour le Cu et le CuBe2. En revanche, cette hypothèse

semble suffisante pour le CuFe2P.

4.2.6 Bilan

La campagne expérimentale a permis de déterminer les principales caractéristiques mé-

caniques des tôles ultrafines de l’étude. Les essais de traction à différentes orientations

par rapport à la DL ont présenté une anisotropie du comportement. L’effet Bauschinger

a été mis en évidence grâce à des essais de cisaillement alternés de même qu’une évo-

lution du module de Young avec la déformation plastique par des essais de traction de

type charge-décharge. Il convient désormais de déterminer, sur la base des observations

expérimentales, les paramètres des modèles de comportement choisis de façon à pouvoir

prédire le comportement des tôles ultrafines.
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4.3 Identification de paramètres

4.3.1 Modèle phénoménologique

Cette partie concerne le modèle élasto-viscoplastique présenté au chapitre 2. En fonc-

tion des caractéristiques d’écrouissage du matériau, des lois d’écrouissage spécifiques

sont choisies et détaillées dans la suite. Les critères de plasticité anisotropes de Hill48

et de BB2004 sont considérés pour chaque matériau.

4.3.1.1 Stratégie d’identification

L’identification paramétrique est effectuée par méthode inverse en exploitant le module

d’implantation de modèles dans SiDoLo. Pour chaque modèle, le jeu de paramètres

optimum A est celui qui minimise la fonctionnelle L (A). Cette dernière est une fonction

coût qui mesure l’écart entre les données expérimentales et les prévisions du modèle. Elle

est définie au sens des moindres carrés et s’écrit sur l’ensemble de la base expérimentale

selon :

L (A) =
∑
α

LT−S (A) +
∑
α

LT−E (A) +
∑
α

LSh−S (A) + LBT−S (A) (4.10)

Dans l’expression précédente, T − S et T −E représentent respectivement la contrainte

et la déformation transverse en traction uniaxiale, Sh − S et BT − S la contrainte

en cisaillement et en expansion biaxiale. En effet, la contrainte et la déformation sont

les grandeurs observables sur lesquelles s’effectue la comparaison essai-simulation. Une

somme sur α est effectuée pour prendre en compte tous les essais de chaque type de test

(orientations par rapport à la DL pour la traction uniaxiale, différents essais alternés

pour le cisaillement). La fonctionnelle d’un essai n est donnée par la relation :

Ln (A) = 1
mn

mn∑
i=1

(Z (A, ti)− Z∗ (ti))2

w2
n

(4.11)

dans laquelle mn est le nombre de points expérimentaux, Z (A, ti) et Z∗ (ti) sont res-

pectivement les variables simulées et expérimentales à l’instant ti et wn est le coefficient
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de pondération de l’essai considéré. La valeur de ce poids est choisie en fonction de

l’incertitude sur les mesures expérimentales. Les coefficients de pondération permettent

d’orienter la qualité de l’identification vers la caractéristique voulue. On peut ainsi choi-

sir de favoriser (ou pas), en fonction de l’application visée, une meilleure description de

l’anisotropie de contrainte ou de déformation. Dans cette étude, une description globale

des résultats expérimentaux a été visée. Ainsi, pour la traction uniaxiale on a wS = 5

MPa et wE = 0.002 tandis que pour le cisaillement w = 3 MPa et w = 5 MPa pour

l’expansion biaxiale.

L’identification s’effectue de manière séquentielle, en ajoutant les essais de la base ex-

périmentale au fur et à mesure de la description de telle ou telle caractéristique du

matériau. La procédure d’identification globale est la suivante :

– les coefficients de viscosité Kv et nv sont identifiés analytiquement à partir des essais

de traction avec sauts de vitesse. En écrivant la loi d’écoulement à partir du potentiel

de Norton ,(2.48) et (2.49), dans un cas monodimensionnel on obtient D ≈ Dp =
(σ−σy)nv

Kv
. Cette relation peut s’exprimer sous la forme :

lnD = nv ln ∆σ − lnKv (4.12)

où ∆σ = σ − σy représente le saut de contrainte au changement de vitesse de défor-

mation.

En appliquant la relation précédente pour les deux vitesses de déformation (10−3 s−1

et 10−2 s−1), on obtient un système de deux équations dont les inconnues sont Kv et

nv ;

– la contrainte seuil σ0 et les paramètres d’écrouissage isotrope sont identifiés sur les

essais de traction (selon DL, DD, DT) et l’essai de cisaillement monotone ;

– les essais de traction avec sauts de vitesse sont simulés et la cohérence des paramètres

de viscosité (identifiés au préalable) est vérifiée ;

– pour le critère de BB2004, les paramètres de forme de la surface de charge α1, a, b1, b2

sont déterminés à partir de l’essai d’expansion biaxiale ;

– les essais alternés en cisaillement sont exploités, les paramètres d’écrouissage isotrope

« libérés » et les paramètres d’écrouissage mixte sont identifiés ;

– les paramètres des critères d’anisotropie de Hill48 ou de BB2004 sont ajustés en consi-

dérant l’ensemble de la base expérimentale.
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Les jeux de coefficients identifiés peuvent ne pas être uniques. En effet les algorithmes

d’optimisation dits du gradient sont sensibles aux valeurs initiales des paramètres et

conduisent parfois à des minima locaux. Il est alors important de fixer des domaines

d’évolution réalistes aux paramètres.

4.3.1.2 Résultats d’identification

On présente ici, pour chaque matériau, les résultats obtenus en considérant les critères

anisotropes de Hill48 et de BB2004. Lors de l’optimisation du jeu de paramètres, comme

expliqué plus haut, les poids sont répartis de manière équivalente afin d’obtenir une des-

cription simultanée de l’anisotropie de contrainte et de déformation, ce qui constitue un

bon compromis en vue d’une application en mise en forme.

Identification du cuivre pur

La contribution isotrope de la loi d’écrouissage mixte est de type Swift pour ce maté-

riau. Les résultats d’identification sont illustrés sur la Figure 4.25, la Figure 4.26 et la

Figure 4.27.
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Figure 4.25: Comparaison essais / modèles en traction unixiale sur du cuivre pur.
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Figure 4.26: Comparaison essais / modèles pour l’anisotropie de déformation en trac-
tion uniaxiale sur du cuivre pur.

Le critère de Hill48 n’arrive pas à décrire l’anisotropie de contrainte et de déformation.

La prédiction des coefficients de Hill est nettement meilleure que celles des niveaux de

contraintes où la distinction entre les différentes orientations n’est pas capturée (voir

également (Banabic, 2010)). En revanche, le critère de BB2004 fournit une description

satisfaisante de l’anisotropie de contrainte et prédit assez bien l’évolution des coefficients

d’anisotropie plastique.
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Figure 4.27: Comparaison essais / modèles en expansion biaxiale et cisaillement sur
du cuivre pur.
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En ce qui concerne les essais de cisaillement (monotones et alternés), ils sont bien décrits

par les deux modèles. L’effet Bauschinger est bien reproduit après inversion de la charge

et ce pour les différents niveaux de pré-déformation. Le modèle de Hill48 n’arrive pas à

reproduire correctement l’essai d’expansion biaxiale contrairement au modèle de BB2004

qui en fournit une fidèle prédiction. Les paramètres identifiés (pour les deux critères

anisotropes) sont donnés dans le Tableau 4.6, le Tableau 4.7 et le Tableau 4.8.

Kv nv

6,02 5,37

Tableau 4.6: Paramètres matériaux communs aux deux modèles pour le cuivre. Kv

est en MPa.s
1

nv .

F G H = 2−G N σ0

1,36 1,24 0,76 3,02 192

CX1 DX1 CX2 DX2 HX Kr ε0 nr

8220 312 6256 216 112 200 0,038 1,46

Tableau 4.7: Paramètres identifiés du modèle de Hill 1948 pour le cuivre. σ0, CXi
et

HX sont en MPa.

a b1 b2 α1 σ0

1,15 15 60 0 217

c21 c22 c23 c24

1,24 1,23 0,91 1,08

CX1 DX1 CX2 DX2 HX Kr ε0 nr

2045 902 4674 200 110 26 0,009 1,28

Tableau 4.8: Paramètres identifiés du modèle de Bron&Besson pour le cuivre. σ0,
CXi

, HX et K sont en MPa.

Identification du CuFe2P

L’écrouissage mixte est considéré ici avec une composante isotrope saturante de Voce.

La Figure 4.28, la Figure 4.29 et la Figure 4.30 présentent les résultats de l’identification.

Le modèle de BB2004 décrit mieux l’anisotropie de contrainte que le modèle de Hill48.
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La pente d’écrouissage dans la DL, plus marquée que celles dans les autres directions,

est bien prédite.
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Figure 4.28: Comparaison essais / modèles en traction unixiale sur le CuFe2P.

La même tendance est observée pour la prédiction de l’anisotropie de déformation où

le modèle de BB2004 conduit à une meilleure représentation des données expérimen-

tales ; la qualité des prédictions reste toutefois moyenne dans les deux cas. En effet, la

microstructure lamellaire et fragmentée de ce matériau entraîne un comportement en

déformation particulier. On observe ainsi une évolution non linéaire de la déformation

transverse en fonction de la déformation hors plan.
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Figure 4.29: Comparaison essais / modèles pour l’anisotropie de déformation en trac-
tion uniaxiale sur le CuFe2P.
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Les deux modèles se révèlent performants dans la description des essais de cisaillement

(monotone et alternés) et d’expansion biaxiale. Un bonne concordance est obtenue avec

les courbes expérimentales et les prédictions des modèles sont de qualité équivalente.
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Figure 4.30: Comparaison essais / modèles en expansion biaxiale et cisaillement sur
le CuFe2P.

Les paramètres des modèles sont fournis dans le Tableau 4.9, le Tableau 4.10 et le

Tableau 4.11.

Kv nv Esat k

92,6 3,87 95440 -130

Tableau 4.9: Paramètres matériaux communs aux deux modèles. Esat est en MPa et
Kv en MPa.s

1
nv .

F G H = 2−G N σ0

0,94 1,07 0,93 3,01 290.

CX1 DX1 CX2 DX2 HX σsat CR

20000 230 74 0,006 0 54 1000

Tableau 4.10: Paramètres identifiés du modèle de Hill 1948 pour le CuFe2P. σ0, CXi
,

HX et CR sont en MPa.
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a b1 b2 α1 σ0

1 2 48,3 0,09 290

c11 c12 c13 c14 c21 c22 c23 c24

1,07 0,42 1,18 0,87 0,93 1,1 0,99 1,03

CX1 DX1 CX2 DX2 HX σsat CR

10000 248 472 19 110 0 60 735

Tableau 4.11: Paramètres identifiés du modèle de Bron&Besson pour le CuFe2P. σ0,
CXi , HX et CR sont en MPa.

Identification du CuBe2

La loi d’écrouissage isotrope de Hockett-Sherby, combinée à un écrouissage cinématique

non linéaire dans le modèle d’écrouissage mixte, s’est révélée la plus adaptée pour le

CuBe2. La Figure 4.31, la Figure 4.32 et la Figure 4.33 montrent les résultats d’identi-

fication obtenus.
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Figure 4.31: Comparaison essais / modèles en traction unixiale sur le CuBe2.



Chapitre 4. Caractérisation expérimentale et identification de paramètres 109

−0.07

−0.06

−0.05

−0.04

−0.03

−0.02

−0.01

 0

−0.07 −0.06 −0.05 −0.04 −0.03 −0.02 −0.01  0

d
p
2
2

d
p
33

0°

90°

45°

Expérimental
Simulation

(a) Critère de BB2004

−0.07

−0.06

−0.05

−0.04

−0.03

−0.02

−0.01

 0

−0.07 −0.06 −0.05 −0.04 −0.03 −0.02 −0.01  0

d
p
2
2

d
p
33

0°

90°

45°

Expérimental
Simulation

(b) Critère de Hill48

Figure 4.32: Comparaison essais / modèles pour l’anisotropie de déformation en trac-
tion uniaxiale sur le CuBe2.

L’anisotropie des niveaux de contrainte dans la DL par rapport à ceux dans la DD et la

DT est bien représentée par le modèle de BB2004 de même que l’évolution des coefficients

d’anisotropie plastique. En revanche, le modèle de Hill48 ne reproduit ni l’anisotropie

de déformation (seul r45 est bien décrit), ni l’anisotropie de contrainte.
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Figure 4.33: Comparaison essais / modèles en expansion biaxiale et cisaillement sur
le CuBe2.

Les deux modèles fournissent de bonnes représentations des essais de cisaillement et

d’expansion biaxiale. La combinaison de trois termes d’écrouissage cinématique permet

de capturer finement après inversion du chargement l’effet Bauschinger, la transition
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élastique-plastique ainsi que l’adoucissement. Les paramètres des modèles identifiés pour

ce matériau sont donnés ci-dessous dans le Tableau 4.12, le Tableau 4.13, le Tableau 4.14.

Kv nv Esat k

74,2 30,1 70000 -60,2

Tableau 4.12: Paramètres matériaux communs aux deux modèles. Esat est en MPa
et Kv en MPa.s

1
nv .

F G H = 2−G N σ0

1,01 0,83 1.17 3,41 290

CX1 DX1 CX2 DX2 CX3 DX3 HX σsat CR nr

13400 293 238 0,01 2850 60,4 395 5420 0,16 1,38

Tableau 4.13: Paramètres identifiés du modèle de Hill 1948 pour le CuBe2. σ0, CXi ,
HX et σsat sont en MPa.

a b1 b2 α1 σ0

49,2 2,1 12,7 0,2 290

c11 c12 c13 c14 c21 c22 c23 c24

1,1 0,8 1,01 1,1 0,5 1,3 0,6 0,9

CX1 DX1 CX2 DX2 CX3 DX3 HX σsat CR nr

5080 243 44,8 0,1 2190 52 336 2820 0,23 1,21

Tableau 4.14: Paramètres identifiés du modèle de Bron&Besson pour le CuBe2. σ0,
CXi

, HX et σsat sont en MPa.

Bilan

Les paramètres des modèles phénoménologiques ont été identifiés, pour les trois ma-

tériaux, sur la base des données de la campagne expérimentale de caractérisation mé-

canique. Le modèle élasto-viscoplastique à écrouissage mixte et avec un critère aniso-

trope de BB2004 permet une bonne description de l’ensemble des trajets de déformation

(traction uniaxiale à 0, 45 et 90◦ de la DL), cisaillement monotone et alternés, expan-

sion biaxiale, pour les trois matériaux. Le critère de BB2004 se révèle notamment plus

performant que le critère de Hill48 dans la description conjuguée de l’anisotropie de
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déformation et de contrainte. L’ajout de plusieurs termes d’écrouissage permet de cap-

turer le comportement du matériau après inversion du chargement en cisaillement. Il

faut toutefois remarquer que ce modèle comporte un nombre élevé de paramètres, 21

pour le CuFe2P, 23 pour le cuivre et 25 pour le CuBe2.

4.3.2 Modèle CPFEM

Cette partie concerne l’identification des paramètres du modèle de plasticité cristalline

présenté au chapitre 2. Pour ce modèle, l’identification porte uniquement sur les alliages

industriels qui seront employés dans les applications, à savoir le CuBe2 et le CuFe2P.

4.3.2.1 Stratégie d’identification

Une loi de plasticité cristalline, telle que celle implantée, devrait être idéalement calibrée

à partir d’essais effectués sur des monocristaux. Toutefois l’élaboration de monocristaux

et leur instrumentation sont des opérations délicates, coûteuses en temps et à l’issue

incertaine. Il est donc fréquent de procéder à l’identification des lois monocristallines à

partir d’essais macroscopiques sur des polycristaux. Les paramètres identifiés ne corres-

pondent pas au comportement du monocristal seul mais à celui d’un ensemble de grains

qui doit lui même être représentatif du comportement macroscopique. Il convient alors

de déterminer avec soin ce volume de grains dénommé Volume Elementaire Représentatif

(VER). Un VER peut être défini comme le plus petit volume de matière contenant assez

de grains pour répresenter statistiquement le matériau et exhiber son comportement

macroscopique. On lui attribue les propriétés suivantes :

– il doit être plus grand que la taille caractéristique de l’hétérogénéité (ici le cristal) ;

– il doit être plus petit que la taille caractéristique de la structure mécanique (éprou-

vette) ;

– sa réponse moyenne ne doit pas changer lorsque sa taille augmente ;

– son comportement moyen doit être identique pour différentes réalisations (tirages aléa-

toires de la microstructure).

En conséquence, la taille du VER est souvent difficile à estimer précisément et est tri-

butaire du degré de précision recherché et des applications visées.

Une méthode d’estimation de la taille suffisante du VER (Gitman et al., 2007), (Lin

et al., 2010), (Kanit et al., 2003) est d’effectuer une étude de convergence. On choisit un
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volume élémentaire sur lequel on effectue un essai (numérique) et on observe sa réponse

globale. On augmente ensuite la taille du volume élémentaire jusqu’à ce que les réponses

globales convergent ; ensuite on reprend le volume à partir duquel elles commencent à

converger avec une tolérance acceptable. On effectue plusieurs réalisations différentes de

ce volume (maillages et orientations différentes à chaque fois) et on analyse les réponses.

Si ces dernières convergent, alors le volume élémentaire est dit représentatif.

Cette procédure est retenue dans ces travaux. La microstructure et le maillage, tous

deux périodiques, sont générés à l’aide du logiciel Neper. Des volumes élémentaires (VE)

de taille (nombre d’éléments et dimensions) croissante sont ainsi créés et maillés réguliè-

rement avec des éléments hexaédriques. Pour chaque taille de VE, cinq simulations sont

effectuées afin d’évaluer la dispersion sur les valeurs.

Chaque simulation diffère de l’autre par la morphologie et la disposition spatiale des

grains ainsi que par leurs orientations initiales. Les orientations attribuées aux grains

sont obtenues à partir des triplets d’angles d’Euler mesurés expérimentalement par

EBSD. Ces données sont d’abord converties en fonction de distribution des orienta-

tions (FDO) par superposition de fonctions de Gauss (Tarasiuk et al., 2004) pondérées

par les diamètres des grains. Ensuite, la distribution continue (la FDO) est discrétisée

en un nombre donné d’orientations individuelles. Ainsi, les orientations présentes dans

les volumes élémentaires sont statistiquement représentatives de la texture mesurée ex-

périmentalement.

L’étude de convergence de la réponse mécanique est effectuée en soumettant ces VE à

des essais de traction uniaxiale. Les conditions aux limites imposées sont périodiques ce

qui implique que les déplacements des noeuds sur les faces opposées du VE sont liés.

Ce type de conditions aux limites constitue la meilleure représentation du VER plongé

dans un milieu infini puisque la réponse mécanique n’est pas affectée par les effets de

bords libres du maillage.

On considère ei un vecteur de la base orthogonale (X,Y,Z) définie sur trois arêtes

concourrantes du VE, ainsi que u′i et ui les déplacements des ensembles (correspondants

deux à deux) de noeuds sur des faces opposées du VE dont la normale est colinéaire à ei,

et enfin Li la longueur de l’arête séparant ces faces opposées. La condition de périodicité

des déplacements s’écrit alors :

u
′
i − ui = (F− I) · (Liei) (4.13)
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où F est le gradient de la transformation et I le tenseur identité. Ces relations peuvent

être spécifiées dans ABAQUS sous formes d’équations ; les déplacements sont alors im-

posés en recourrant à des noeuds de référence Ni associés aux faces opposées. Les noeuds

de référence et les différents déplacements associés à divers types de sollicitations sur le

VE sont représentés sur la Figure 4.34.

Figure 4.34: Volume Elémentaire cubique, noeuds de référence et diverses sollicita-
tions.

Enfin, un noeud du VE est fixé comme illustré sur la Figure 4.34 pour éviter les mou-

vements de corps rigides.

Chaque grain est constitué d’au moins 20 éléments finis de type C3D8R (cubiques li-

néaires à un point d’intégration) afin d’assurer une précision numérique suffisante ((Diard

et al., 2005), (Lin et al., 2010), (Belkhabbaz et al., 2015)) pour la détermination des

champs mécaniques macroscopiques.

Détermination du VER : exemple du CuBe2

Les microstructures des VE sont générées avec des tessellations de Laguerre, c’est-à-

dire qu’il s’agit de tessellations de Voronoï pondérées initialement par les diamètres des

grains. Dans Neper, une taille moyenne de grains et l’écart-type associé permettent de

reproduire la distribution de tailles de grains par une loi normale. Des VE de 100, 200,

300, 400, 500, 600, 700 et 800 grains sont soumis à des essais de tractions uniaxiales pour

étudier la convergence de leur réponse macroscopique. La contrainte et la déformation

résultantes sont calculées en moyennant les valeurs aux points d’intégration sur tout

le volume élémentaire. Les résultats de l’analyse de convergence sont illustrés sur la

Figure 4.35.
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Figure 4.35: Analyse de convergence sur les VE pour un test de traction uniaxiale
avec le modèle CPFEM et VE de taille croissante

(paramètres du modèle : h0=300 MPa, τ∗=750 MPa, τ0=250 MPa, q = 1.4, γ̇o=0.001
s−1, n=50).

La dispersion des valeurs obtenues sur les réalisations se réduit considérablement à partir

de 400 grains et les réponses en contraintes convergent. Le VE de 500 grains est donc

considéré comme représentatif. La Figure 4.36 montre que la texture numérique décrit

bien les caractéristiques principales de la texture cristallographique expérimentale.

Identification des paramètres

Les modèles d’écrouissage de PAN (Peirce et al., 1982) et de Tabourot (Tabourot, 2001)

sont retenus dans le cadre de ces travaux. Les paramètres de ces modèles sont relatifs

à l’écrouissage et seront donc identifiés sur la base d’un essai de traction dans la DL.

Il s’agit d’un des intérêts du modèle de plasticité cristalline ; les mécanismes physiques

(glissement de plans cristallographiques, orientations cristallines) pris en compte dans

le modèle de comportement permettent (ou du moins devraient permettre) de représen-

ter les phénomènes physiques de la déformation. De plus, les paramètres d’écrouissage

prennent (pour la plupart) un sens physique direct qui favorise une identification intui-

tive.

Modèle PAN

Les paramètres de la loi d’écoulement γ̇0 et n, valables pour les deux lois d’écrouissage,

sont regroupés avec ceux du modèle PAN.
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Figure 4.36: Figures de pôles pour le CuBe2 a) Données recueillies par EBSD and b)
discrétisation numérique des données expérimentales pour le VER.

– γ̇0 la cission critique de référence et n la sensibilité à la vitesse de déformation jouent un

rôle dans la théorie de l’activation thermique et sont reliés à des constantes physiques.

Pour des matériaux à structure CFC à température ambiante, des valeurs usuelles

sont disponibles dans la littérature (Tabourot, 2001) ;

– d’après la loi de Schmid, la cission critique initiale τ0 ne peut excéder la moitié de la

contrainte d’écoulement macroscopique. Une estimation de τ0 peut ainsi être obtenue ;

– comme relevé expérimentalement par (Kocks, 1970), le paramètre d’écrouissage latent

1 ≤ q ≤ 1.4 ;

– la pente d’écrouissage initiale h0 et la contrainte de saturation τ∗ peuvent être ajustées

au préalable avec une simulation sur un monocristal (un élément fini) ;

– le jeu de paramètres est ensuite employé dans la simulation sur le VER et les valeurs

ajustées (au besoin) par rapport à la courbe expérimentale.

Modèle de Tabourot

– le module de cisaillement µ et le vecteur de Burgers b sont des constantes matériau

accessibles dans la littérature (Tabourot, 2001) ;

– la matrice d’interactions entre dislocations αsu intervient dans l’expression de la

contrainte seuil et compte 144 coefficients dans son expression complète. Le choix
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est fait ici de la simplifier et de considérer une influence identique sur tous les sys-

tèmes de glissement. Pour les alliages de cuivre, la valeur de α =
√
αsu = 0.3 est

d’usage standard (voir (Tabourot, 2001)) ;

– la matrice d’interaction entre dislocations βsu intervient dans le libre parcours moyen

des dislocations et dépend de la géométrie des systèmes. De nombreuses approches ont

été proposées pour réduire le nombre de termes indépendants et classer les interactions

suivant leur amplitude (Gérard, 2008). La méthode retenue ici (voir (Tabourot, 2001))

propose la classification suivante β0 < β1 < β2 < β3. Dans l’expression précédente, β0

est relié à l’auto-écrouissage sur le système, β1 aux interactions colinéaires, coplanaires

et orthogonales, β2 aux jonctions glissiles et β3 aux jonctions sessiles ou verrous de

Lomer-Cottrell. Les valeurs sont bornées et il est imposé β3 = 1 ; à partir des rapports

proposés par (Bassani et Wu, 1991), à savoir β1 ∼= 0.4β3 et β1 ∼= 0.7β3, on procède à

l’identification des coefficients β0, β1, et β2 ;

– la densité de dislocations initiale ρ0, le paramètre K et la distance critique d’annihila-

tion yc (qui est de l’ordre du vecteur de Burgers b) peuvent être calibrés préalablement

avec une simulation sur un monocristal (un seul élément fini) ;

– le jeu de paramètres sert alors à simuler l’essai de traction sur le VER et si nécessaire

les valeurs sont corrigées pour réduire l’écart avec la courbe expérimentale.

4.3.2.2 Résultats d’identification

Identification du CuBe2

Les paramètres des modèles PAN et Tabourot calibrés par rapport à l’essai de traction

dans la DL sont reportés dans le Tableau 4.15 et le Tableau 4.16. Les résultats de

l’identification sont illustrés sur la Figure 4.37

h0 (MPa) τ∗ (MPa) τ0 (MPa) q γ̇o (s−1) n

100 700 175 1,4 0,001 50

Tableau 4.15: Paramètres du modèle PAN (CPFEM) pour le CuBe2 identifiés sur un
essai de traction dans la DL.
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µ(GPa) α(sβ) = α β0 β1 β2 β3 K yc (mm)

42 0,3 0,2 0,4 0,75 1 16 8,32E-07

Tableau 4.16: Paramètres du modèle Tabourot (CPFEM) pour le CuBe2 identifiés
sur un essai de traction dans la DL.

Un bon accord est obtenu entre la courbe expérimentale et les prévisions du modèle

et ce pour les deux modèles d’écrouissage PAN et Tabourot. En revanche, comme avec

l’approche phénoménologique, la transition élasto-plastique n’est pas bien représentée

par le modèle, ce qui pourrait provenir de l’état laminé (non recuit) des tôles utilisées

pour les essais mécaniques.
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Figure 4.37: Identification des paramètres du modèle CPFEM pour le CuBe2 et le
CuFe2P sur un essai de traction dans la DL.

Identification du CuFe2P

Le VER déterminé pour le CuFe2P comporte également 500 grains. La morphologie des

grains a été prise en compte dans la modélisation comme illustré sur la Figure 4.38. La

texture marquée de ce matériau a été reproduite par la procédure décrite précédemment

et la texture numérique obtenue pour le VER de 500 grains est très proche de celle

mesurée expérimentalement (voir Figure 4.39).
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Figure 4.38: VER pour le CuFe2P.
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Figure 4.39: Figures de pôles pour le CuFe2P a) Données recueillies par EBSD et b)
discrétisation numérique des données expérimentales pour le VER.

Les deux modèles d’écrouissage donnent des résultats pratiquement identiques en très

bon accord avec les données expérimentales (voir Figure 4.37). Le Tableau 4.17 et le

Tableau 4.18 renseignent sur les valeurs des paramètres identifiés.

h0 (MPa) τ∗ (MPa) τ0 (MPa) q γ̇o (s−1) n

20 180 180 1 0,001 50

Tableau 4.17: Paramètres du modèle PAN (CPFEM) pour le CuBe2 identifiés sur un
essai de traction dans la DL.



Chapitre 4. Caractérisation expérimentale et identification de paramètres 119

µ (GPa) α(sβ) = α β0 β1 β2 β3 K yc (mm)

42 0,3 0,2 0,4 0,75 1 40 9E-07

Tableau 4.18: Paramètres du modèle Tabourot (CPFEM) pour le CuBe2 identifiés
sur un essai de traction dans la DL.

4.3.3 Analyse comparative des deux approches

On compare maintenant les capacités des approches phénoménologiques et CPFEM

sur la prédiction du comportement mécanique du CuBe2. Dans un premier temps, les

réponses du modèle CPFEM aux trajets de déformation expérimentaux qui n’ont pas

été pris en compte dans l’identification sont étudiées. En parallèle et afin d’établir une

comparaison cohérente, le modèle phénoménologique est aussi re-calibré en utilisant une

base expérimentale réduite ne comportant que les essais de traction uniaxiale à 0, 45 et

90◦ de la DL. En effet, une campagne de caractérisation expérimentale effectuée dans

un cadre industriel se limite souvent à ces trois essais.

4.3.3.1 Description de l’anisotropie de comportement

Les essais de traction uniaxiale sur le CuBe2, dans la DT et la DD, sont simulés avec le

modèle CPFEM et l’écrouissage de type PAN. Le VER, son maillage et les conditions

aux limites demeurent inchangées. La microstructure subit une rotation numérique en

soustrayant 45 ou 90◦ à l’angle d’Euler correspondant à la DL. Le modèle phénoménolo-

gique est calibré en considérant les essais de traction uniaxiale à 0, 45 et 90◦ de la DL et

en gardant une pondération équivalente sur la description de l’anisotropie de contrainte

et de déformation.

Le modèle CPFEM fournit une bonne description des essais à 45 et 90◦ qui est illus-

trée sur la Figure 4.40. Les modèles phénoménologiques (Hill48 et BB2004) conduisent,

pour ces simulations, aux mêmes résultats que dans le cas de la base complète (voir

Figure 4.31).

Pour étudier l’anisotropie de déformation, des simulations sont effectuées en faisant

varier l’angle par rapport à la DL avec un pas de 5◦. La Figure 4.41 montre que si l’on

considère une base expérimentale complète, le modèle de BB2004 donne la meilleure
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Figure 4.40: Courbes d’écrouissage du CuBe2 pour différentes orientations par rapport
à la DL, par le modèle CPFEM.

description du comportement matériau. Toutefois, dans le cas d’une base réduite, le

modèle CPFEM est le plus proche de la réponse expérimentale.
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Figure 4.41: Prédiction des coefficients d’anisotropie plastique à 0◦, 45◦ and 90◦ avec
le modèle CPFEM et le modèle phénoménologique calibré sur a) la base expérimentale

complète et b) la base expérimentale réduite.

En résumé, le modèle CPFEM calibré sur un essai de traction dans la DL (et prenant

comme entrée les mesures expérimentales d’orientations de grains) conduit à une bonne
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description de l’anisotropie de contrainte et de déformation, d’une précision supérieure

à celle du modèle de Hill48 et comparable à celle du modèle de BB2004.

4.3.3.2 Description de l’essai d’expansion biaxiale

L’essai d’expansion biaxiale est simulé avec le modèle CPFEM en imposant des dépla-

cements suivant les axes X et Y aux noeuds N1 et N2 de la Figure 4.34. Cet essai ne

constituant plus une entrée dans la procédure de calibration des modèles phénoméno-

logiques, ceux ci n’arrivent pas à en donner une description fidèle notamment sur le

comportement aux grandes valeurs de déformation. En revanche, les prédictions du mo-

dèle CPFEM sont en excellent accord avec les données expérimentales comme l’illustre

la Figure 4.42.
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Figure 4.42: Description de l’essai d’expansion biaxiale du CuBe2 par le modèle CP-
FEM et le modèle phénoménologique calibré sur une base réduite.

4.3.3.3 Description des essais de cisaillement

Les essais de cisaillement sont simulés en déplacant le noeud N1 le long de l’axe Y. Le

modèle CPFEM offre une bonne description de l’essai de cisaillement monotone ainsi

que l’essai alterné pour une pré-déformation de 10%. Pour des pré-déformations plus

importantes (20 et 40%), l’effet Bauschinger qui se manifeste après inversion de la charge

n’est pas bien décrit comme illustré sur la Figure 4.43(a).
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(b) Hétérogénéité intergranulaire des cissions critiques initiales

Figure 4.43: Prédiction des essais de cisaillement avec le modèle CPFEM en considé-
rant a) une homogénéité des cissions critiques initiales b) une distribution hétérogène

entre les grains des cissions critiques initiales.

Une manière de modéliser ce phénomène est d’introduire, comme dans l’approche phéno-

ménologique, une variable d’écrouissage cinématique dans la loi d’écoulement du système

de glissement. L’évolution de cette variable est alors gouvernée par une relation de type

Armstrong-Frederick dont les paramètres sont alors calibrés sur les essais alternés (voir

par exemple (Cailletaud, 1992) et (Luo et Rousselier, 2014)). Il est également possible

d’exploiter le lien entre le champ de contraintes résiduelles qui existe dans les tôles la-

minées et l’effet Bauschinger qu’elles manifestent. En effet, de nombreux auteurs ((Kim

et al., 2012), (Li et al., 2014) entre autres) ont relié l’apparition de cet effet à l’hété-

rogénéité du champ de contraintes résiduelles ; en particulier (Déprés et al., 2008), au

travers de résultats expérimentaux et de simulations de dynamique des dislocations, ont

identifié l’hétérogénéité de la distribution de dislocations dans le matériau comme l’une

des sources d’écrouissage cinématique. Ils ont, de même que (Balland et al., 2011), pro-

posé d’approximer la répartition d’hétérogénéité par une distribution de Rayleigh.

Nous évaluons ici cette approche en introduisant, dans le VER une hétérogénéité initiale

de contraintes en spécifiant des cissions critiques initiales non plus identiques pour tous

les grains mais selon une distribution de Rayleigh :

f (τ0) = τ0(
τhom0

)2 exp
(
− (τ0)2

2
(
τhom0

)2
)

(4.14)
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où τhom0 est le mode de la distribution qui est choisi égal à la valeur précédemment

identifiée en traction uniaxiale τ0.

Les simulations réalisées avec l’hétérogénéité initiale dans le VER sont présentées sur la

Figure 4.43(b). La méthode se révèle efficace et décrit finement le comportement après

inversion de la charge pour des pré-déformations jusqu’à 20%. Pour de plus grandes va-

leurs, l’effet Bauschinger ainsi que l’adoucissement permanent ne sont pas bien capturés.

Il semblerait que, pour de grandes déformations plastiques, l’hétérogénéité du champ de

contrainte se développe également à l’intérieur des grains. Cette contribution se rajoute

à l’hétérogénéité intergranulaire (la seule considérée dans notre modélisation) et accen-

tue les particularités de comportement qui surviennent après inversion du chargement.

Il faut souligner que le spectre de la distribution adoptée est très large (de 0 à 2×τhom0 ) ;

de fait, elle peut introduire des valeurs de cission critique initiale non réalistes. Il convien-

drait donc de rajouter une borne inférieure et une borne supérieure comme paramètres

à calibrer. Cependant, cela impliquerait de prendre en compte les essais de cisaillement

alternés dans la phase d’identification. Cette possibilité n’a pas été considérée dans ces

travaux, notre objectif étant de mettre en place un modèle CPFEM d’identification re-

lativement simple dont les paramètres ont un sens physique clair.

Les prévisions du modèle phénoménologique (BB2004), calibré sur la base réduite, pour

les essais de cisaillement sont présentés sur la Figure 4.44. Comme on pouvait s’y at-

tendre, l’écrouissage isotrope identifié sur les essais de traction uniaxiale ne parvient pas

à reproduire le comportement après inversion du chargement.

Bilan

Le modèle de BB2004 offre une grande flexibilité pour la description du comporte-

ment mécanique dans la mesure où on peut lui fournir suffisamment d’informations

expérimentales. Ses douze paramètres permettent de simuler finement l’anisotropie du

comportement du matériau. Il est à noter que la procédure d’identification adoptée ici

visait à obtenir le meilleur compromis sur la description combinée de l’anisotropie de

contrainte et de déformation. Avec de telles contraintes d’identification, les prédictions

du modèle de Hill48 se révèlent imprécises. Toutefois, si l’on considère une base expéri-

mentale réduite aux essais de traction uniaxiale, la qualité des prédictions des modèles

phénoménologiques se dégrade significativement. Il est donc légitime de s’interroger sur

la qualité des simulations effectuées avec ces modèles lorsqu’ils sont mis en oeuvre sur

des trajets de déformation non proportionnels. En revanche, le modèle CPFEM calibré
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Figure 4.44: Prédiction des essais de cisaillement avec le modèle phénoménologique
(BB2004) calibré sur des essais de traction uniaxiale.

uniquement sur un essai de traction, conduit à une bonne description de l’ensemble des

trajets de chargement. Les mécanismes physiques pris en compte lui confèrent donc une

capacité de prédiction du comportement global du matériau. Le nombre de paramètres

à calibrer est réduit, ce qui représente un avantage conséquent au vu de la procédure

non triviale d’identification des nombreux paramètres des modèles phénoménologiques.

La contrepartie réside dans le temps de calcul plus important par rapport aux modèles

phénoménologiques.

4.4 Conclusion

La campagne de caractérisation des matériaux a été présentée dans ce chapitre. Des ana-

lyses EBSD ont permis d’accéder à la microstructure des tôles et notamment la morpho-

logie allongée des grains de l’alliage CuFe2P. Des essais mécaniques ont été réalisés pour

investiguer le comportement des tôles. La décroissance du module de Young des alliages

industriels (CuBe2 et CuFe2P) a été mise en évidence par des essais de charge-décharge

dans le domaine plastique. Les essais de traction uniaxiale à différentes orientations de la

DL ont montré une anisotropie non négligeable du comportement mécanique des tôles,

aussi bien en contrainte qu’en déformation. Les essais d’expansion biaxiale par gonfle-

ment hydraulique ont également été menés afin d’étudier le comportement des tôles en
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grandes déformations et sous un trajet de chargement équibiaxial. Enfin les essais de

cisaillement (monotone et alternés) ont montré des comportements particuliers observés

lors de l’inversion du trajet de chargement, notamment sur le CuBe2.

Dans un seconde partie, les paramètres des modèles phénoménologiques et CPFEM ont

été identifiés par méthode inverse à partir de la base des données expérimentales. Les

procédures d’identification utilisées sont détaillées et une analyse comparative des deux

approches sur leur capacité de prédiction du comportement matériau a été présentée.

Les modèles phénoménologiques se révèlent tributaires de la qualité et de l’étendue de la

base expérimentale utilisée lors de l’identification paramétrique et nécessitent une pro-

cédure appropriée et complexe. A ce titre, le modèle CPFEM présente l’avantage d’une

identification plus simple et possède, de par ses bases physiques, la capacité de décrire

le comportement global du matériau. Le temps de calcul élevé requis par ce modèle

constitue la contrepartie d’une telle capacité de prédiction.

Les modèles mis en place sont désormais calibrés pour prédire le comportement des

tôles ultrafines étudiées. Ils sont mis en oeuvre sur des applications de micro-formage au

chapitre suivant.



Chapitre 5

Application à la prédiction du

retour élastique

Ce cinquième et dernier chapitre présente l’application effective des approches de mo-

délisation du comportement qui ont été développées précédemment. Les deux démons-

trateurs du projet, composants miniatures fabriqués par pliage de tôles ultrafines, font

office d’applications des modèles. Après une présentation des démonstrateurs et de leurs

modèles numériques, une investigation est menée sur différents aspects et paramètres

à prendre en compte lors de simulations de procédés de micro-formage. Une attention

particulière est portée sur leur influence quant à la prédiction du retour élastique qui se

produit après retrait des outils de formage.

5.1 Démonstrateurs industriels et modèles numériques as-

sociés

5.1.1 Le boitier électronique de ACUIPLAST

Le démonstrateur proposé par la société ACUIPLAST est un boitier de circuit intégré

avec des broches de sortie sur les quatre côtés du corps moulé en polymère. Ces broches

de connexion que nous appellerons « leads » sont faites de tôles métalliques ultrafines,

en l’occurence ici de CuFe2P (voir Figure 5.1).

126
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Figure 5.1: Modèle de boitier électronique produit par ACUIPLAST. Les broches
métalliques sont constituées de tôles ultrafines.

La forme en « aile de mouette » (gull-wing) est obtenue par une opération de mise en

forme après surmoulage de la résine sur l’ensemble des broches espacées de 0.4 mm. La

problématique consiste à maîtriser le comportement mécanique des leads au cours et

après le cambrage important (sur 1 mm) qui leur est imposé. En effet, des spécifications

de coplanéité rigoureuses (≤ 100µm) sont exigées afin de garantir une bonne mise en

position lors des opérations de soudage. Par conséquent, il est important de pouvoir

prédire la gamme de valeurs du retour élastique qui prend place après le formage. Le

modèle complet avec le corps du boitier, les leads, le serre-flan, la matrice, le support et

le poinçon est illustré sur la Figure 5.2.

Figure 5.2: Modélisation numérique du boitier complet et des outils de mise en forme
(Vautrot et al., 2014).
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Un modèle simplifié est présenté sur la Figure 5.3. A l’interface avec le corps moulé en

polymère, se substitue une condition d’encastrement de la face « arrière » de la lead,

dont les dimensions sont 0.127 mm d’épaisseur, 0.2 mm de profondeur et 2.5 de longueur.

Figure 5.3: Modèle simplifié employé pour les simulations numériques sur le démons-
trateur ACUIPLAST.

Le poinçon est positionné de manière précise, effectue un mouvement incliné de 60◦ par

rapport à la verticale, et vient cambrer la matière sur le pourtour de la matrice. Après

son retrait, le retour élastique qui prend place est quantifié par l’angle α entre la verticale

et la tangente à la lead comme illustré sur Figure 5.4. Cette tangente est prise dans la

zone d’inflexion de la courbure de la lead.

Figure 5.4: Mesure du retour élastique sur le démonstrateur ACUIPLAST.
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5.1.2 Le connecteur de DELTA COMPOSANTS

Il s’agit d’une bague de connexion en CuBe2 développée par DELTA COMPOSANTS

et à destination du secteur aéronautique. Elle est obtenue par des opérations de pliage

successives sur une dizaine de postes en série (voir Figure 5.5).

Figure 5.5: Illustration du procédé de micro-formage par outils à suivre.

La tôle est cambrée contre une matrice par un poinçon, outils dont les dimensions évo-

luent à chaque poste de facon à permettre un enroulement progressif de la pièce (outils

dits à suivre). Le dispositif ne comprend pas de serre-flan, la bande de matière étant

maintenue et guidée précisément d’un poste à l’autre par l’intermédiaire d’un système

de guides (trous) et d’axes disposés sur les bords. Entre chaque poste, la pièce subit un

retour élastique après retrait des outils. Cependant, la plus grande déformation plas-

tique est imposée à la matière au deuxième poste, le même phénomène de pliage étant

ensuite reproduit aux postes suivants. Par conséquent, le retour élastique consécutif à

cette étape est le plus important du procédé. L’effort de simulation est donc concentré

sur ce poste. En exploitant les symétries de la pièce, une zone d’intérêt est définie selon

la Figure 5.6(a). Les conditions aux limites correspondantes ainsi que les dimensions du

modèle sont renseignées sur la Figure 5.6(b). Des symétries sont imposées sur les por-

tions de la pièce issues de la définition du modèle CAE. La portion gauche est issue du

raccordement à la bande guidée en translation suivant l’axe Z ; il est supposé qu’elle ne

se déplacera pas suivant l’axe X. La portion arrière est solidaire du reste de la pièce et

suppporte également la matrice ; ses degrés de liberté suivant Z et Y sont donc restreints.
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(a) Définition du modèle considéré dans les simula-

tions

(b) Dimensions du modèle et conditions aux li-

mites (symétries). Toutes les dimensions sont en

mm

Figure 5.6: Modèle numérique du connecteur pour les simulations.

La mise en position des outils et de la pièce au poste 2 est illustrée sur la Figure 5.7. La

pièce est enroulée sur la matrice par le déplacement du poinçon et est sujette au retour

élastique après retrait de ce dernier.

Figure 5.7: Modèle utilisé pour les simulations (poste 2) du démonstrateur DELTA
COMPOSANTS.
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5.2 Etude de paramètres

L’influence de plusieurs paramètres sur la prédiction du retour élastique de tôles ultra-

fines est analysée dans cette section. Le connecteur présenté ci-dessus est choisi comme

modèle d’application ; c’est en effet celui qui possède le rapport Rayon matrice (R) /

Epaisseur tôle (T) le plus élevé et qui est donc susceptible de présenter le plus fort re-

tour élastique. Le modèle numérique associé est illustré sur la Figure 5.8. Il compte 4000

éléments solides, dont 8 dans l’épaisseur. La microstructure considérée compte au total

100 grains et moins de 3 dans l’épaisseur de la tôle. On se place donc bien dans une

configuration de tôle ultrafine. Dans tous les calculs, le coefficient de frottement entre

la tôle et les outils est de 0.1.

Figure 5.8: Modèle numérique employé pour l’étude paramétrique.

5.2.1 Effet du schéma numérique éléments finis

Les solveurs statique-implicite (ABAQUS/Standard) et dynamique-explicite (ABAQUS/Ex-

plicit) sont employés et comparés sur la simulation des étapes de mise en forme et de

retour élastique.

Le solveur dynamique explicite est couramment employé pour simuler des procédés de

mise en forme considérés comme quasi-statiques et se révèle en général performant. En

complément d’une gestion efficace des conditions de contact entre les outils et la pièce,
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les temps de calcul peuvent être réduits en augmentant artificiellement la masse volu-

mique du matériau (qui est prise égale à 8.9×10−09 tonne/mm3). Cette option dite de «

mass scaling » permet d’augmenter l’incrément de temps d’un facteur A en multipliant

la masse volumique par A2. Dans les calculs présentés ici, un incrément de temps au-

tour de 5×10−05 s est visé et le mass scaling fixé à 5×1008. Avec ce facteur de mass

scaling, l’énergie cinétique reste toujours inférieure à 3% de l’énergie interne. Aucune

oscillation n’apparait au cours de la simulation ce qui permet de s’assurer que les ef-

fets inertiels sont négligeables et que le problème demeure quasi-statique. Afin d’assurer

une stabilisation par amortissement suffisante de la pièce, l’étape de retour élastique en

dynamique-explicite est choisie aussi longue que celle de mise en forme.

Les éléments finis employés sont des C3D8R, éléments solides à intégration réduite (un

point de Gauss) et les calculs sont exécutés en parallèle, pour les deux solveurs, sur

les huits processeurs d’une station Dell 137 2XQuad-core node, 2.93 GHz et 24 GB de

RAM.

Les géométries finales (appelées profils) prédites par les deux simulations ainsi que le

profil à la fin de l’étape de mise en forme sont illustrés sur Figure 5.9. Il s’agit du profil

intérieur de la pièce. Le retour élastique est mesuré ici par l’écart horizontal entre la

position de l’extrémité de la pièce à la fin de l’étape de mise en forme (m.e.f.) et après

retour élastique. Il atteint ici 18 µm ce qui représente près de 20% de l’épaisseur de la

tôle ce qui peut être rédhibitoire au vu des précisions strictes imposées en micro-formage.

Les profils obtenus avec les deux solveurs se révèlent très proches, la simulation dynamique-

explicite prédisant un peu plus de retour élastique que la simulation statique-implicite

considérée comme référence. Les temps de calculs requis sont toutefois très différents,

étant de 25h34 min pour ABAQUS/Standard et 1h16 min pour ABAQUS/Explicit ; la

structure de la routine VUMAT, idoine à la parallélisation des calculs contribue égale-

ment à accroitre l’efficacité du solveur dynamique. L’emploi d’ABAQUS/Explicit consti-

tue donc un compromis intéressant entre précision du calcul et efficacité.

Il faut mentionner qu’une autre alternative, couramment mise en oeuvre, consiste à effec-

tuer l’étape de mise en forme avec ABAQUS/Explicit et de transférer les résultats dans

ABAQUS/Standard pour obtenir l’établissement de l’équilibre statique et ensuite simu-

ler le retour élastique. Cette approche a été mise en oeuvre dans ces travaux et écartée

car elle nécessite d’employer des éléments dont la formulation, en termes de contrôle du

hourglass, est cohérente entre les deux solveurs. Nous verrons au paragraphe suivant que
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Figure 5.9: Comparaison des profils obtenus par des simulations dynamique-explicite
et statique-implicite, à la fin de l’opération de mise en forme (m.e.f.) et après retour

élastique.

ces éléments ne sont pas adaptés aux problèmes de pliage. De plus, la simulation de pro-

cédés à suivre avec plusieurs postes de passages donc plusieurs étapes de formage et de

retour élastique nécessiterait de nombreux transferts entre les deux solveurs, opérations

peu ergonomiques et potentiellement sources d’erreur de positionnement des outils.

5.2.2 Influence du type d’éléments finis

L’influence de différents éléments finis solides est analysée en utilisant le solveur statique-

implicite. Les éléments hexaédriques suivants ont été utilisés pour le maillage :

– C3D8R : élément à intégration réduite (un point de Gauss) ;

– C3D8R - HE : C3D8R avec une raideur artificielle incluse pour éliminer des modes de

déformation non physiques ou hourglass ;

– C3D8 : élément à 8 points de Gauss ;

– C3D20R : élément à interpolation quadratique et 8 points de Gauss.

Les résultats des simulations sont comparés sur la Figure 5.10 ; on remarque que l’élément

C3D8R-HE prédit un retour élastique bien plus prononcé que les trois autres. Leur
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raideur additionelle destinée à corriger les modes de hourglass rend ces éléments trop

rigides dès que la structure est sollicitée dans le domaine plastique (voir (Hibbitt et al.,

1992)).
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Figure 5.10: Comparaison des profils obtenus avec divers types d’éléments finis, à la
fin de l’opération de mise en forme (m.e.f.) et après retour élastique.

Ceci entraine des contraintes trop élevées dans la pièce qui résultent de facto en un re-

tour élastique important. Ils semblent donc peu adaptés aux problèmes de pliage tels que

ceux qui sont traités ici. Les éléments C3D8 sont également sujets à un certaine rigidité

via le phénomène de verrouillage ou shear locking. Ils génèrent donc plus de contraintes

que les C3D8R et produisent par conséquent plus de retour élastique. Grâce à leurs 20

noeuds, les éléments C3D20R fournissent une représentation géométrique précise de la

courbure et une fine approximation du champ de déplacements. En plasticité cristalline,

ces caractéristiques revêtent une importance supplémentaire car elles permettent une

meilleure continuité du champ de déplacements entre des grains voisins, potentiellement

grandement désorientés et qui pourraient donc induire des incompatibilités de déforma-

tions localisées. De plus, les huit points d’intégration peuvent être considérés comme des

cristallites d’un grain ce qui permet d’accroitre la résolution numérique et se rapprocher

de la réalité physique. Le modèle avec les C3D20R conduit à des résultats très proches

de ceux des C3D8R, pour un temps de calcul six fois supérieur. Les C3D8R employés
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avec une résolution suffisante, 25 éléments par grains dans cette étude, fournissent donc

des résultats fiables tout en étant efficaces d’un point de vue temps de calcul.

5.2.3 Influence de l’anisotropie élastique

Les monocristaux présentent souvent une forte anisotropie élastique. Pour ce qui est des

matériaux usuels (métaux purs par exemple), les constantes d’élasticité anisotrope sont

accessibles dans la littérature. Ce n’est en général pas le cas pour les alliages industriels

comme le CuBe2 et le CuFe2P. Des essais sur des monocristaux doivent donc être menés,

essais fastidieux et coûteux à mettre en place. L’hypothèse d’élasticité isotrope est donc

souvent considérée et comme dans la présente étude, le module de Young et le coefficient

de Poisson sont considérés. Il reste néanmoins à évaluer l’importance de l’approximation

ainsi effectuée, par exemple sur la prédiction du retour élastique d’une tôle ultrafine en

cuivre pur. Les valeurs usuelles de la littérature (voir (Tabourot, 2001)) employées sont

les suivantes :

– élasticité isotrope : E = 115 GPa et ν = 0.35 ;

– élasticité anisotrope : c11 = 166 GPa, c12= 120 GPa, c44 = 76 GPa où c11, c12 et c44

sont les constantes d’élasticité cubique.

En examinant l’état de contraintes présent dans la pièce à la fin de l’étape de formage,

on observe peu de différences (voir Figure 5.11).
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(a) Elasticité isotrope (b) Elasticité anisotrope

Figure 5.11: Champs de contraintes à la fin de l’étape de mise en forme.

Cependant, l’analyse des profils obtenus après retour élastique montre un écart illustré

sur la Figure 5.12, avec un retour élastique plus marqué dans le cas d’une élasticité

anisotrope.

Le retour élastique prédit par ce modèle est de l’ordre du double (95.4%) de la valeur

prédite par le modèle d’élasticité isotrope. Un calcul avec une microstructure compre-

nant entre 17 et 20 grains dans l’épaisseur pour un total de 3500 grains et d’environ

70000 éléments a également été effectué avec les deux hypothèses d’élasticité. La même

tendance est confirmée, le retour élastique est plus marqué pour une élasticité anisotrope

(77.2%).

Ainsi l’anisotropie élastique n’influence que faiblement le comportement de la structure

dans le domaine plastique, ce dernier étant plus affecté par l’anisotropie plastique induite

par l’activation des systèmes de glissement. Le retour élastique, est fortement influencé

par le comportement élastique, notamment si l’élasticité est considérée anisotrope.
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Figure 5.12: Comparaison des profils obtenus avec les hypothèses d’élasticité isotrope
et anisotrope, à la fin de l’opération de mise en forme et après retour élastique.

5.2.4 Influence de l’évolution du module de Young

La décroissance du module de Young en fonction de la déformation plastique pour le

CuBe2 a été mise en évidence expérimentalement. La modélisation de telles caractéris-

tiques matériau est souvent issue de descriptions phénoménologiques. Elles ne sont pas

traditionellement prises en compte dans les modélisations dites à base physique telles

que la plasticité cristalline. Ici, l’évolution du module de Young modélisée par la relation

(4.3) a été incorporée dans le modèle CPFEM afin d’évaluer quelle est son influence sur la

prédiction du retour élastique. Des simulations sont effectuées avec un module constant

de E = 127 GPa, le module à saturation de 70 GPa et le module évolutif. Les résultats

obtenus sont illustrés sur la Figure 5.13. Le maximum de retour élastique, prédit par

les modules évolutifs et saturés qui donnent des résultats identiques, est de 38.6 µm. Le

module constant prédit lui bien moins de retour élastique, avec une amplitude de 26.4

µm.
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Figure 5.13: Comparaison des profils obtenus avec différents modules de Young, à la
fin de l’opération de mise en forme et après retour élastique.

L’emploi d’un module de Young fonction de la déformation plastique permet d’introduire

un niveau supplémentaire de différenciation de comportement entre les grains. C’est donc

une potentialité intéressante d’enrichissement d’un modèle de plasticité cristalline.

5.2.5 Influence du modèle d’écrouissage et de l’hétérogénéité initiale

L’influence du type d’écrouissage considéré sur les prédictions de retour élastique a été

étudiée. Le modèle de (Tabourot, 2001), qui relie l’évolution des densités de dislocations

à l’écrouissage, et celui de (Peirce et al., 1982) qui fait usage de paramètres matériaux

ont été employés et les profils obtenus sont illustrés sur Figure 5.14. Les deux modèles

ont été identifiés de manière identique sur un essai de traction monotone.
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Figure 5.14: Comparaison des profils obtenus avec les modèles d’écrouissage de (Ta-
bourot, 2001) et de (Peirce et al., 1982), à la fin de l’opération de mise en forme et

après retour élastique.

Les deux lois conduisent à des profils très similaires et l’introduction de densités de

dislocations n’apporte que peu de différences entre les comportements des grains. Ces

modèles relèvent du concept d’écrouissage isotrope. En effet, l’analyse des densités de

dislocations calculées avec le modèle de (Tabourot, 2001) montre que leur évolution est

monotone et linéaire, même après inversion de la charge. Un tel profil d’évolution n’est

pas cohérent avec la réorganisation de la microstructure de dislocations qui intervient

après l’inversion du trajet de chargement. Des auteurs dont (Rauch et al., 2007) ont

montré que suite à l’inversion de la charge, une fraction des dislocations s’annihilait

graduellement (par restauration dynamique) tandis que l’autre portion continuait d’être

sujette au processus de compétition entre génération et annihilation (voir chapitre 2).

Des modèles ont été proposés pour prendre en compte ces différentes populations de

dislocations et leurs évolutions, entre autres par (Rauch et al., 2011), (Kitayama et al.,

2013), (Zecevic et Knezevic, 2015). La nouvelle dynamique de production des dislocations

et leur réarrangement ont ainsi été reliés aux phénomènes de saturation de l’écrouissage

et d’adoucissement permanent. Ces modèles microstructuraux avancés parviennent à

bien reproduire ces particularités de comportement au moyen d’un nombre important
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de paramètres à calibrer. Ils se révèlent toutefois d’un intérêt limité pour la présente

étude qui se focalise sur la prédiction du retour élastique et s’intéresse donc davantage

à la description de l’asymétrie de contrainte d’écoulement plastique (effet Bauschinger)

entre un trajet de déformation et le trajet inverse, et non à l’évolution complexe de

l’écrouissage en second trajet.

L’hétérogénéité de contraintes intergranulaire induite par les différences d’orientation

et de volume des grains qui se développe au cours de la déformation permet d’obte-

nir naturellement une description de l’effet Bauschinger. Cependant, les limites de ces

modèles sur la prédiction de cette caractéristique pour de fortes pré-déformations a été

illustrée au chapitre 4. La prise en compte du champ de contraintes résiduelles induit

par le procédé de laminage des tôles constitue un moyen d’améliorer la description du

comportement. Par le biais d’une distribution de cissions critiques initiales, l’hétérogé-

néité intergranulaire résiduelle peut ainsi être modélisée. On s’intéresse maintenant à

l’influence d’une telle hétérogénéité initiale sur la prédiction du retour élastique. Trois

distributions (de Rayleigh) de cissions critiques initiales ayant pour mode la cission cri-

tique « homogène » (voir chapitre 4) sont utilisées et les résultats obtenus sont illustrés

sur la Figure 5.15.
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Figure 5.15: Comparaison des profils obtenus avec différentes distributions de cissions
critiques initiales, à la fin de l’opération de mise en forme et après retour élastique.
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Les profils obtenus sont bien distincts les uns des autres et dans certaines régions de la

pièce, on observe après décharge un retour élastique inverse (« spring-forward » ou «

spring-go ») alors que pour une autre distribution on a un profil classique correspondant

à du retour élastique. Ces deux phénomènes sont reliés à la distribution de contraintes

dans la pièce durant l’opération de formage et son évolution après retrait des outils.

Moyennant une acquisition expérimentale (par diffraction de rayons X ou d’électrons)

du profil de contraintes résiduelles dans la tôle, cette approche peut donc permettre

d’obtenir une description plus réaliste du comportement d’une pièce.

5.2.6 Influence du nombre de grains dans l’épaisseur (ratio T/D)

Le ratio T (Thickness) / D (Diameter) de l’épaisseur de la tôle sur la taille des grains

est souvent employé pour déterminer si une tôle est ultrafine (voir (Engel et Eckstein,

2002)). L’évolution du retour élastique avec le ratio T/D a été analysée par simulations

numériques avec des modèles de connecteurs comportant en moyenne 1, 3, 5, 7 et 9

grains dans l’épaisseur. Pour chaque modèle, cinq configurations (forme des grains, ré-

partition spatiale et orientations) différentes sont générées afin d’évaluer la variabilité de

la réponse. Ces configurations correspondent toutefois à la même texture et morphologie

de grains. L’écrouissage de type PAN est employé et le modèle de plasticité cristalline

est dans sa forme initiale, sans les extensions proposées précédemment. Les informations

sur les modèles numériques sont données dans le Tableau 5.1.

Ratio T/D Nombre total de grains Nombre d’éléments (C3D8R)

1 100 4000

3 310 7036

5 590 12130

7 755 16364

9 1080 25412

Tableau 5.1: Nombre de grains et d’éléments pour chaque modèle numérique.

La Figure 5.16 montre les champs de contraintes obtenus pour trois configurations du

modèle à T/D = 1 et illustre la dispersion caractéristique des procédés de micro-formage.
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Figure 5.16: Champs de contraintes après retour élastique pour trois réalisations
différentes du modèle T/D = 1.

Les valeurs de retour élastique obtenues et la dispersion sur les cinq configurations de

chaque modèle sont représentées sur la Figure 5.17.
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Figure 5.17: Evolution du retour élastique avec le nombre de grains dans l’épaisseur
de la tôle.
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Dans cette étude, le retour élastique semble croitre avec le nombre de grains dans l’épais-

seur. Cette tendance est similaire à celle rapportée (Jiang et Chen, 2012) suite à des

caractérisations expérimentales des effets de taille de grains sur le pliage de microtubes.

Cependant, d’autres travaux, notamment (Liu et al., 2011) également en micro-pliage,

indiquent une tendance inverse, c’est-à-dire un retour élastique de plus en plus important

avec la diminution du ratio T/D. Cet état de choses illustre le fait que l’évolution du re-

tour élastique en micro-formage demeure complexe à analyser. Toutefois, il est clair que

la dispersion diminue avec l’augmentation du ratio T/D. En somme, lorsque le nombre

de grains augmente, le comportement global tend vers une moyenne reproductible.

5.2.7 Influence de la morphologie des grains

Comme pour le CuFe2P, certaines tôles présentent un taux de laminage important ce qui

a pour effet d’étirer considérablement les grains suivant une direction. L’effet de la forme

des grains a été étudié en utilisant le démonstrateur industriel associé au CuFe2P. Ainsi,

trois microstructures sont représentées sur une lead. Elles comptent toutes 100 grains,

avec un ratio d’allongement des grains (r) suivant la longueur de 1, 2, et 4. Pour obtenir

ces microstructures, les mêmes germes sont utilisés dans Germination et les différents

facteurs de forme sont appliqués à la pièce. On peut voir sur la Figure 5.18 que la

disposition des grains dans la lead reste globalement la même pour les trois modèles.

Aussi, les triplets d’angles d’Euler attribués à chaque grain sont identiques d’un modèle

à l’autre. Le maillage est constitué de 16258 éléments C3D8R dont 13 dans l’épaisseur

de la pièce.

Figure 5.18: Représentation de la microstructure avec différents ratios d’allongement
des grains suivant la longueur.

Les champs de contraintes illustrés sur la Figure 5.19 sont similaires pour les trois mo-

dèles ; en revanche, les géométries obtenues diffèrent notamment aux bords de la pièce.
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Des irrégularités de forme sur les bords apparaissent dans les zones de contact entre les

outils et la pièce qui semblent moins marquées lorsque le ratio d’allongement des grains

augmente.

Figure 5.19: Champs de contraintes obtenus après l’étape de mise en forme dans les
différents modèles.

La Figure 5.20 montre que dans les zones où les irrégularités apparaissent, plusieurs

grains sont répartis sur les bords en contact avec les outils.

Figure 5.20: Irrégularités de profil provenant de la disposition des grains sur les bords
de la pièce.

L’analyse du champ de déformation plastique équivalente (Figure 5.21) montre égale-

ment des localisations de la déformation dans ces zones.
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Figure 5.21: Champs de déformation plastique équivalente obtenus dans les différents
modèles.

Les différences d’orientation entre les grains voisins induisent des incompatibilités de

déformation qui apparaissent sur le profil de la pièce ; pour le ratio r = 4, les zones de

contact pièce - outils sont souvent couvertes par un (seul) grain allongé ce qui permet

d’avoir un profil plus régulier.

L’angle de retour élastique passe de 2,08◦ pour r=1, à 2,06◦ et 2,02◦ ce qui montre une

influence relativement faible du ratio d’allongement sur le retour élastique, du moins

dans le cas présent.

5.3 Application des modèles aux démonstrateurs

Cette partie est consacrée à la simulation de la mise en forme des démonstrateurs par les

modèles phénoménologiques et de plasticité cristalline. Les deux approches sont compa-

rées. D’un point de vue strictement pratique, le nombre de grains relativement important

dans l’épaisseur des tôles ne justifie pas pleinement le recours à un modèle de plasti-

cité cristalline. En effet, les tôles de CuBe2 utilisées comptent environ 25 grains dans

l’épaisseur et devraient par conséquent présenter un comportement homogène, à même

d’être décrit par une modélisation phénoménologique. Dans le cas du CuFe2P, le nombre

de grains dans l’épaisseur (12) rend l’utilisation d’une modélisation homogène question-

nable même si elle peut encore être justifiée, notamment si l’on met en perspective les

temps de calculs requis par les deux approches. Il s’agit justement de deux configura-

tions où les hypothèses d’applicabilité des deux modèles sont vérifiées. Ils offrent donc la
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possibilité de comparer de manière licite les prédictions de ces deux modèles, de manière

quantitative.

5.3.1 Pliage de leads

Le procédé de pliage modélisé par ces simulations est illustré sur la Figure 5.3. La

microstructure considérée dans le modèle CPFEM compte 3000 grains, dont entre 10

et 13 dans l’épaisseur. Le ratio d’allongement dans la longueur est de 4, conformément

aux mesures expérimentales et le maillage comporte 59960 éléments C3D8R dont 14

dans l’épaisseur. Trois configurations différentes de microstructures sont simulées - l’une

d’entre elles étant illustrée sur la Figure 5.22.

Figure 5.22: Microstructure de 3000 grains employée pour le modèle CPFEM.

Le maillage utilisé pour le modèle phénoménologique comporte 5500 éléments C3D8I,

dont 8 dans l’épaisseur. Les degrés de liberté supplémentaires spécifiques aux éléments

C3D8I permettent d’éliminer les modes de déformation incompatibles tels que le ver-

rouillage ou shear locking. Ces éléments ont l’avantage de ne pas générer de contraintes

de cisaillement parasites lorsqu’ils sont sollicités en flexion, ce qui les rend bien adaptés à

la simulation de procédés de pliage (voir (Laurent et al., 2010)). Le critère d’anisotropie

est celui de (Bron et Besson, 2004), qui a permis la meilleure description du compor-

tement matériau. L’écrouissage mixte ainsi que la décroissance du module de Young

sont également pris en compte dans ces calculs. La Figure 5.23 présente les champs de

contrainte équivalente (von Mises pour le modèle CPFEM et BB2004 pour le modèle

phénoménologique) obtenus pour l’approche phénoménologique et une des configurations

du modèle CPFEM.
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Figure 5.23: Champs de contraintes équivalentes (von Mises pour le modèle CPFEM,
BB2004 pour le phénoménologique) après retour élastique.

Si les maxima de contraintes résiduelles prédits par le modèle phénoménologique sont sy-

métriques, ils sont répartis de manière plus aléatoire dans l’approche CPFEM. Les angles

de retour élastique prédits par les deux approches sont rapportés dans le Tableau 5.2 :

Modèle Angle de retour élastique (◦)

CPFEM 2,12 ◦ (2,08+2,13+2,15
3 )

Phénoménologique 2,6 ◦

Tableau 5.2: Valeur des angles de retour élastique prédits.

La moyenne des angles prédits pour les trois configurations (2,12◦) est inférieure à la

valeur de 2,6◦ obtenue par le modèle phénoménologique, qui est la valeur la plus proche

des mesures réalisées sur les pièces produites par ACUIPLAST. En effet, pour 8 leads

choisies aléatoirement dans 4 boitiers différents, l’angle moyen de retour élastique me-

suré est de 2,5◦.

Ces résultats confirment l’hypothèse que les tôles de CuFe2P utilisées pour la production

de ces pièces contiennent suffisament de grains pour être décrites par un modèle phéno-

ménologique. De plus, l’approche CPFEM est aussi capable de fournir des résultats d’une

précision raisonnable en dépit d’un modèle d’écrouissage simple et d’une représentation

géométrique simplifiée des grains. Le temps de calcul requis constitue un autre argument

pour l’emploi du modèle phénoménologique : 8h04 min contre 25h10 min pour le modèle
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CPFEM sur un seul coeur. Précisons toutefois que pour un calcul sur 24 coeurs, le temps

de calcul du modèle CPFEM descends à 5h13 min.

5.3.2 Cambrage de connecteur

L’opération de cambrage des connecteurs de DELTA COMPOSANTS est aussi simulée

avec les deux approches. Le modèle phénoménologique avec écrouissage mixte, décrois-

sance du module de Young et critère de plasticité anisotrope de (Bron et Besson, 2004)

est utilisé avec un maillage de 4000 éléments C3D8I qui comprend 6 éléments dans

l’épaisseur.

Du fait de la taille et de la complexité de la pièce, la microstructure employée dans le

modèle CPFEM est une représentation simplifiée de la microstructure réelle. L’accent

est mis sur le nombre de grains dans l’épaisseur et les trois configurations considérées en

comportent environ 20 (voir Figure 5.24), c’est-à-dire du même ordre de grandeur que

les 25 grains mesurés par EBSD. Cette microstructure de 3500 grains est maillée avec

69482 éléments C3D8R.

Figure 5.24: Microstructure de 3500 grains employée pour le modèle CPFEM.

Les champs de contrainte équivalente (von Mises pour le modèle CPFEM et BB2004 pour

le phénoménologique) obtenus par les deux approches sont illustrés sur la Figure 5.25.

Bien que la description CPFEM prédise des concentrations et des maxima de contraintes

localisés, les deux distributions de contraintes présentent certaines similarités.
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Figure 5.25: Distributions de contrainte équivalente (von Mises pour le modèle CP-
FEM, BB2004 pour le phénoménologique) après retour élastique prédits par les deux

approches.

Les profils du connecteur après retour élastique sont relevés et présentés sur la Fi-

gure 5.26. En raison du nombre important de grains considérés, les trois configurations

du modèle CPFEM produisent des profils pratiquement identiques et un retour élastique

de 27.2 µm.
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Figure 5.26: Comparaison des profils obtenus avec les modèles CPFEM et phénomé-
nologique à la fin de l’opération de mise en forme (m.e.f.) et après retour élastique.
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Le modèle phénoménologique prédit un retour élastique plus important (44.9 µm).

Parallèlement, des mesures expérimentales ont été réalisées sur les connecteurs produits

par DELTA COMPOSANTS. Une numérisation de la géométrie des connecteurs a donc

été établie ce qui a permis d’obtenir les profils des sections gauche et droite de la pièce

illustrées sur la Figure 5.27.

Figure 5.27: Numérisation d’un connecteur obtenue par mesure optique 3D (N. Bon-
net - ENSAM Metz).

Les profils mesurés sont superposés à ceux obtenus par simulations sur la Figure 5.28.

Notons que les extrémités des pièces ne peuvent pas être considérées dans la comparaison,

puisque nous n’avons pas simulé leur pliage réel mais simplement importé le modèle CAO

« idéal » en fin de première opération.

Les mesures optiques révèlent également que l’épaisseur de la tôle est 0.122 mm, soit 22%

de plus que la valeur considérée dans la modélisation. En dehors de ces aspects, les profils

mesurés et simulés concordent relativement bien. Le modèle phénoménologique fournit

les résultats les plus proches des valeurs expérimentales comme l’on était en mesure de

s’y attendre. En effet, le modèle CPFEM utilisé considère seulement un nombre réduit de

grains et fait des approximations sur leur géométrie qui permettent d’avoir, au détriment

de la précision, des temps de calcul raisonnables.
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Figure 5.28: Comparaison des profils numériques et expérimentaux. L’extrémité de
la pièce n’a pas été pliée dans le procédé réel contrairement à la simulation.

5.4 Bilan

Dans ce chapitre, les approches de modélisation développées ont été appliquées à des

cas réels de micro-formage. Après une description des modèles numériques des démons-

trateurs industriels, une étude est réalisée sur divers paramètres entrant en jeu dans

les simulations de micro-formage avec un modèle CPFEM. D’un point de vue numé-

rique, il en ressort que le solveur dynamique-explicite ABAQUS/Explicit représente un

bon compromis efficacité-précision pour la prédiction du retour élastique du moment

que l’on s’assure d’une discrétisation temporelle adéquate. De plus, un nombre suffisant

d’éléments à intégration réduite C3D8R par grain (une vingtaine) permet d’obtenir une

réponse fiable à l’échelle de la structure. En revanche, l’usage d’éléments à raideur ad-

ditionelle de hourglass, recommandés lors de transferts de résultats entre les solveurs

explicites et statiques, devrait se faire précautionneusement sur des problèmes de pliage

impliquant une déformation plastique.

En ce qui concerne la modélisation du comportement, il a été mis en évidence que

l’utilisation d’une élasticité anisotrope conduisait après l’étape de mise en forme, à une
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relaxation de contraintes plus importante qu’avec un modèle d’élasticité isotrope. Aussi,

l’incorporation dans un modèle CPFEM d’une caractéristique matériau comme la dé-

croissance du module de Young avec la déformation plastique apparait comme une voie

d’enrichissement de ce type de modélisation. Elle présente l’avantage d’introduire un

degré de différenciation supplémentaire dans le comportement des grains tout en demeu-

rant relativement simple à mettre en oeuvre. De plus, les lois d’écrouissage à densités

de dislocations de (Tabourot, 2001) et à paramètres matériau de (Peirce et al., 1982)

ont produit des résultats similaires quant à la prédiction du retour élastique. L’hétéro-

généité de contraintes intergranulaire constitue, dans ces lois à écrouissage isotrope, le

mécanisme permettant la description de l’effet Bauschinger qui s’avère nécessaire pour

une bonne prédiction du retour élastique. Cette hétérogénéité qui se développe au cours

de la déformation est renforcée par la présence du champ de contraintes résiduelles pré-

existant dans les tôles laminées non recuites. La modélisation de cette hétérogénéité ini-

tiale via l’introduction de distributions de cission critiques d’activation ouvre des pistes

pour la prédiction du retour élastique. L’influence du ratio T/D (nombre de grains dans

l’épaisseur) sur la réponse a été évaluée ; les résultats obtenus révèlent une atténuation

de la dispersion et une augmentation du retour élastique avec le nombre de grains dans

l’épaisseur. Enfin, l’effet de la morphologie des grains sur la réponse mécanique a été

analysé, notamment pour le CuFe2P qui présente une microstructure très allongée dans

la DL. Cette étude a montré que des grains allongés dans les zones de contact pièce-outils

permettent d’éviter les irrégularités de profil qui peuvent apparaître sur la pièce si la

surface de contact pièce-outils est couverte par des grains voisins désorientés.

Dans un second temps, les approches phénoménologiques et CPFEM ont été comparées

sur la mise en forme des démonstrateurs industriels. En raison du nombre important

de grains dans les tôles employées par les industriels, les résultats du modèle phénomé-

nologique se sont avérés plus proches des mesures expérimentales que ceux du modèle

CPFEM. Il n’en demeure pas moins que ce dernier, en dépit d’une représentation géo-

métrique simplifiée des grains et d’un modèle d’écrouissage élémentaire calibré sur un

essai de traction, a donné des résultats encourageants ce qui justifie son emploi sur des

structures plus adaptées (moins d’une dizaine de grains dans l’épaisseur de la tôle).
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Synthèse

Les procédés de formage sur tôles ultrafines connaissent, ces dernières décennies, un es-

sor considérable en raison de la hausse de la demande en pièces et produits miniatures.

Cependant, en raison des spécificités du comportement des tôles d’épaisseur submil-

limétrique, ces procédés restent mal maîtrisés et complexes à mettre au point. Il est

difficile d’estimer avec précision l’issue d’une opération de micro-formage, en termes de

géométrie et de caractéristiques des pièces produites. La réduction de l’épaisseur des

tôles et donc du nombre de grains, rend le comportement individuel de ces derniers,

prépondérant dans la réponse de la structure. Par conséquent, les variations locales de

microstructure résultent en une forte anisotropie de la réponse et une hétérogénéité des

champs mécaniques marquées. Les procédés de micro-formage sont directement affectés

par cette variabilité de comportement qui entraîne une dispersion importante sur les

pièces. Cette thèse s’inscrit comme une contribution visant à prédire au travers de la

simulation numérique, le comportement mécanique de tôles ultrafines et leur réponse

mécanique dans le contexte de procédés de mise en forme.

Des tôles ultrafines d’usage courant en micro-formage, en alliages de cuivre CuBe2 et

CuFe2P, ont été caractérisées expérimentalement. Leur microstructure (Caer et Pesci,

2014) ainsi que leur comportement mécanique, en étroite collaboration avec (Pham et

Jegat, 2015), ont été étudiés par des essais mécaniques et ont permis de mettre en place

une base de données expérimentale conséquente. L’anisotropie de la réponse mécanique,

l’effet Bauschinger et de l’adoucissement ainsi qu’une dégradation progressive du mo-

dule de Young ont notamment été mis en évidence. Une caractérisation mécanique aussi

153
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complète de tôles ultrafines est plutôt rare dans la littérature, notamment en raison des

nombreuses difficultés expérimentales liées à la faible épaisseur.

Deux approches de modélisation du comportement mécanique ont été retenues dans

ces travaux, la plasticité dite phénoménologique et la plasticité cristalline (CPFEM).

En effet, de par leurs caractéristiques, les tôles étudiées présentent un comportement

qui se situe à l’interface des domaines d’applicabilité de ces approches. En effet, il est

courant que les tôles utilisées en micro-formage, bien qu’étant d’épaisseur submillimé-

trique comportent un nombre important de grains dans leur épaisseur, caractéristique

qui rend possible une modélisation phénoménologique. Cette dernière est basée sur l’hy-

pothèse d’homogénéité de la matière et se justifie dans la mesure où un nombre élevé de

grains permet de dégager un comportement moyen, peu dépendant des fluctuations dans

les réponses individuelles des grains. En disposant des deux approches de description,

nous élargissons donc notre champ d’action aux tôles à l’hétérogénéité de comportement

plus ou moins marquée. L’approche en plasticité cristalline approche permet de décrire le

comportement d’un matériau polycristallin en partant des mécanismes physiques comme

par exemple le mouvement des dislocations et le glissement de plans cristallographiques.

Elle prend en compte l’influence de la microstructure du matériau et fournit un outil

d’analyse du comportement à une échelle fine. On se donne ainsi la possibilité d’investi-

guer la zone de transition où s’effectue le passage d’un comportement de type polycristal

à une réponse où la contribution individuelle de chaque grain prend de l’importance.

Les variantes des modèles utilisés représentent l’état de l’art et ont été implantées dans

le logiciel de calculs par éléments finis ABAQUS dans le formalisme des grandes trans-

formations. Pour le modèle de plasticité cristalline, un effort particulier a été mis pour

aboutir à des algorithmes permettant de conjuguer efficacité et précision. L’identification

des paramètres des modèles a été réalisée sur la base des données expérimentales et une

comparaison des deux approches de modélisation a été établie. Les avantages connus des

modèles CPFEM sont confirmés : la prise en compte des mécanismes physiques de glis-

sement cristallographique permet de réduire considérablement le nombre de paramètres

à identifier et le nombre d’essais expérimentaux nécessaires. Accompagnée d’une identi-

fication paramétrique et d’une implantation numérique rigoureuses, cette modélisation

s’est avérée en mesure de prédire de manière quantitative le retour élastique en fin de
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procédé de formage. Si ce potentiel prédictif était reconnu pour le comportement méca-

nique, et surtout de manière qualitative, il a été plus rarement relevé dans la littérature

pour la prédiction quantitative de paramètres de procédés.

L’élasticité s’est avérée être le paramètre le plus influent sur la prédiction du retour

élastique avec le modèle CPFEM. La prise en compte de l’anisotropie du comporte-

ment élastique peut modifier de manière significative le retour élastique prédit. Sur les

exemples étudiés ici, celui-ci était sous-estimé avec une élasticité isotrope. Aussi, la prise

en compte de la décroissance du module de Young dans les modèles CPFEM permet d’in-

troduire de manière simple un degré de différenciation supplémentaire entre les grains

et s’est avéré un facteur d’ordre un dans la prédiction du retour élastique.

Pour finir, la modélisation phénoménologique a conduit aux résultats les plus proches

des mesures expérimentales du retour élastique. Elle peut donc s’utiliser sur des tôles

ultrafines dont l’épaisseur est de l’ordre de 0.1 mm et qui comportent plus d’une dizaine

de grains. L’approche en CPFEM, d’identification paramétrique relativement aisée, est

pertinente lorsque le nombre de grains dans l’épaisseur est plus faible.

Perspectives

La synthèse précédente permet de dégager différents axes d’améliorations de ces travaux.

D’un point de vue expérimental, il serait intéressant d’évaluer l’influence de la taille de

grains sur le comportement mécanique en la faisant varier par des recuits successifs.

Cette étude permettrait d’évaluer l’évolution de diverses caractéristiques avec la dimi-

nution du nombre de grains dans l’épaisseur, telles que la dispersion du comportement

mécanique, l’évolution du module de Young, l’anisotropie élastique et plastique.

Sur la modélisation du comportement mécanique, des pistes d’enrichissement des mo-

dèles de plasticité cristalline restent à explorer. La modélisation des contraintes rési-

duelles issues du laminage des tôles par l’introduction de distributions de cissions cri-

tiques d’activation dans les agrégats numériques de grains s’est montrée capable de

reproduire l’effet Bauschinger de manière naturelle. C’est une alternative à l’utilisation
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de variables d’écrouissage cinématique au niveau du système de glissement (voir (Wang

et al., 2016)). Il serait intéressant d’évaluer par des moyens expérimentaux (Diffraction

de Rayons X par exemple) les profils effectifs du champ de contraintes résiduelles dans

les tôles et d’employer ces distributions expérimentales dans les simulations. On pourrait

à terme, envisager d’établir des profils type de distributions en fonction de caractéris-

tiques du laminage (taux de réduction de l’épaisseur, etc.).

De plus, l’utilisation de l’approche en plasticité cristalline sur du calcul de structures

requiert de disposer de ressources importantes en termes de puissance de calcul, notam-

ment lorsqu’on s’intéresse à des cas où le nombre de grains dans l’épaisseur est supérieur

à 10. Les aspects relatifs à l’efficacité des algorithmes et à l’optimisation des routines

ayant déjà été poussés relativement loin, il serait judicieux de regarder du coté d’un

autre type de modélisation dans cette zone de transition du comportement mécanique.

La modélisation hybride compartimentée (Déprés et al., 2011) se situe à l’interface des

modèles phénoménologiques, à l’efficacité numérique prouvée, et de la modélisation à

base physique. En distribuant spatialement des limites élastiques différentes à chaque

élément du maillage, ce type de modèles intègre de façon macroscopique les hétérogénéi-

tés issues de phénomènes microscopiques. Les résultats obtenus de l’application de ces

modèles au calcul de structures sont prometteurs (voir (Bizet, 2016)) ; une possibilité

supplémentaire d’intégrer des effets de texture serait d’attribuer également des orienta-

tions cristallographiques aux éléments du maillage, de façon « phénoménologique ».

La modélisation de la non-linéarité et de la décroissance du module de Young reste un

domaine de recherche actif (voir (Sun et Wagoner, 2011), (Chen et al., 2016)). Ces divers

phénomènes affectant l’élasticité ont été reliés à la micro-plasticité, plus spécifiquement

à l’empilement de dislocations et aux mécanismes de relaxation. Une modélisation de

ces phénomènes représente une piste d’amélioration de la description de l’élasticité dans

les modèles de plasticité cristalline.

L’approche CPFEM développée a été utilisée ici pour l’analyse du retour élastique. Il

s’agit toutefois d’un outil qui a un potentiel d’application dans de nombreux domaines.

On pourrait envisager, par exemple, de l’utiliser pour prédire des courbes limites de

formage de tôles ultrafines qui sont très difficiles à déterminer expérimentalement.
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Figure 5.29: Cupules observées au MEB après rupture d’une éprouvette de traction
en CuBe2.

Aussi, bien que peu attesté dans la littérature pour des tôles ultrafines, de l’endomma-

gement a été observé (Figure 5.29) sur des éprouvettes de CuBe2 sollicitées en traction.

Des travaux existent sur la modélisation de l’endommagement en CPFEM (Kim et

Yoon, 2015) et pourraient être intégrés dans l’approche développée ici. Ces différents

éléments achèveraient de rendre l’approche en CPFEM utilisable comme laboratoire

virtuel d’essais sur des tôles ultrafines.
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Modélisation et simulation de procédés de  mise en forme de tôles métalliques ultrafines 

RESUME : La course à la miniaturisation entraine une forte hausse de la demande en 
composants aux dimensions submillimétriques et donne un essor considérable aux procédés de 

micro-formage. Cependant le comportement mécanique des tôles ultrafines, employées dans ces 

procédés présente des singularités liées à la réduction du nombre de grains. Cette thèse a eu 

pour objet de mettre en place un outil d’aide à la prédiction du comportement mécanique des 
tôles ultrafines. 

Expérimentalement, le comportement de deux alliages de cuivre, le CuBe2 et le CuFe2P, a été 
caractérisé sous divers types de chargement. Diverses caractéristiques ont été mises en 

évidence, notamment l’anisotropie de la réponse mécanique, l’effet Bauschinger ou encore la 

dégradation du module de Young. 

Afin d’obtenir un cadre de modélisation apte à la description de tôles présentant un 

comportement plus ou moins homogène, deux approches ont été retenues. La première consiste 
en une modélisation phénoménologique inspirée des observations macroscopiques. La seconde 

est une description, en plasticité cristalline, à l’échelle du grain du comportement mécanique, 

basée sur les mécanismes physiques de déformation. Les modèles retenus ont été intégrés dans 

les logiciels ABAQUS et SiDoLo dans le formalisme des grandes transformations. Des 
stratégies d’identification paramétrique des différents modèles sont développées et une analyse 

comparative de l’impact de l’identification sur les prévisions des modèles est proposée. 

Enfin les approches développées sont mises en œuvre sur des procédés industriels. Une étude 

sur des facteurs influençant la prédiction du retour élastique est réalisée. Elle a montré qu’une 

attention particulière doit être portée à la modélisation de l’élasticité.  

Mots clés : micro-formage, plasticité cristalline, plasticité phénoménologique, mise en forme 

Modeling and simulation of ultra thin sheet metals forming processes 

ABSTRACT : The on-going trend on device miniaturization has increased the demand for 
miniature parts and boosted micro forming processes. However, the mechanical behavior of 

ultra-thin sheet metals is subjected to certain peculiarities which are driven from the reduced 

number of grains in the sheets.  The present work aimed to provide a numerical tool for the 

prediction of the mechanical behavior of ultra-thin sheet metals. 

The mechanical behavior of two copper alloys, CuBe2 and CuFe2P, was experimentally 

characterized through several strain paths. Various characteristics have been revealed, such as 
the anisotropic response, Bauschinger effect and the decrease of the Young modulus. 

In order to build a modeling frame capable of describing thin metal sheets which exhibit a  
highly heterogeneous behavior and those whose response is more homogeneous, two modeling 

approaches were considered. On one hand, a phenomenological model based on the 

experimental  results is chosen. On the other hand, a crystal plasticity based model, which takes 
into account the physical deformation mechanisms, is adopted. Both models were implemented 

in ABAQUS and SiDoLo softwares, under the finite strain formalism. Parametric identification 

strategies are devised and the influence of calibration on models performance is assessed. 

Ultimately, the modeling approaches were applied to the simulation of industrial processes. A 

numerical study on  relevant parameters for the prediction of springback has been performed. 

The accurate modeling of elasticity proved highly influential. 

Keywords : micro-forming, crystal plasticity, phenomenological plasticity, sheet metal forming 
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