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Introduction

INTRODUCTION

La connaissance des lois de comportement des matériaux suscite depuis tres longtemps de
nombreuses études visant F comprendre, décrire et modéliser les phénomenes intervenant
lors de la mise en forme. Dans le cas de chargements monotones, la possibilité d'intégrer les -
variables le long du trajet rend les modélisations phénoménologiques treés performantes.
D'autres approches basées sur des considérations microscopiques (méthodes de transition
d'échelle) fournissent également d'excellents résultats pour représenter 1'élasticité et la
plasticité des polycristaux.

Cependant, la caractérisation du comportement lors de trajets séquentiels s 'avére, encore
aujourd'hui, trés délicate. Ce mode de déformation, fonction des chargements subis
antéricurement par le matériau, constitue pourtant un probléme essentiel en raison de ses
implications industrielles. En effet, la transformation d'une tble d'acier en un produit fini
(piece de l'industrie automobile, boites de conserve ...) se déroule généralement en plusieurs
étapes. Par exemple, la réalisation d'une boite boisson nécessite de nombreux trajets

successifs.

Flan Emboutissage Godet

m outils de repassage
£\
L2l E7

v . .

.,

Boite finie Boite formée Repassage

Fig. 1: Etapes de mise en forme de boites boisson

Dans un premier temps, le flan est embouti pour former un godet dont les parois subissent
ensuite trois opérations de repassage qui permettent de les allonger tout en réduisant leur
épaisseur de 0,25 mm 2 0,009 mm (cf. figure 1). Les opérations de finition telles que le
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formage du fond et le bordage du col sont finalement effectuées en plusieurs passes a partir

"de la boite formée déja trés sollicitée par les transformations précédentes [DLMS94]. Les
boites produites doivent, évidemment, respecter un cahier des charges, et en particulier ne
présenter ni plis, ni amincissement localisé ou point de rupture.

Cet exemple pratique illustre bien les contraintes imposées au producteur et au constructeur.
La course a l'allégement des structures (réduction des épaisseurs) couplée a la recherche
constante d'esthétisme (formes de plus en plus complexes) exigent des trajets de chargement
de plus en plus contraignants pour le matériau. Ces sollicitations multiaxiales et séquentielles
sont limitées par l'apparition de défauts surfaciques et surtout par le risque de rupture
précoce de la piéce au cours de sa mise en forme. La ductilité des tdles d'aciers extra doux
est en effet limitée par 1'apparition d'une localisation de la déformation plastique qui peut
conduire 2 la ruine du matériau. II apparait alors capital de connaitre le 'comportement
macroscopique, et en particulier la formation d'instabilités plastiques, d'un acier soumis 2
des sollicitations complexes, ceci afin de prévoir les problémes de formage avant d'engager
la fabrication d'outils cofiteux.

Actuellement, la prévision des phénomenes de localisation s'effectue a l'aide de méthodes
expérimentales telles que les courbes limite de formage (CLF) [CHM94]. Ces graphes
définis dans le plan (g,,€,) des déformations principales sont composés des points de limite
a la striction obtenus expérimentalement pour différentes sollicitations.

Toutefois, cette technique nécessite des campagnes d'essai trés lourdes notamment dans le
cas de trajets complexes pour lesquels les CLF ne peuvent étre déduites d'expériences
réalisées en chargement monotone. Chaque nouveau chargement séquentiel nécessite
I'élaboration de nouvelles courbes limite de formage qui fournissent des renseignements sur
le point de striction mais pas sur l'origine physique de ce phénomeéne. D'autre part, la
localisation de la déformation plastique apparaissant de maniére erratique dans beaucoup de
- cas, il s'avére impossible de formuler des critéres d'instabilité basés uniquement sur des
considérations expérimentales.

L'approche théorique de type Marciniak permet également de déterminer la localisation de la
déformation en étudiant I'impact d'un défaut géométrique sur le comportement de
I'échantillon [F96]. Le probleéme de cette méthode réside dans la dépendance directe des
résultats avec la nature du défaut introduit. Ce modgle permet uniquement de représenter la

striction provoquée par un défaut géométrique de la pigce, mais il n'est pas généralisable.

Notre travail s'inscrit donc de maniére naturelle dans e cadre général de I'étude des
conditions de mise en forme puisqu'il traite des moyens théoriques permettant de compléter
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les méthodes existantes. Nous cherchons en effet & développer un modele simple,
.capable de représenter les phénoménes de perte de ductilité en chargements
monotones et séquentiels reproduits schématiquement sur la figure 2.

G ? ; © ? traction
i laminage
rétreint —
décharge
: /
3 g
Trajet monotone Trajets complexes

(laminage-traction) (laminage-rétreint)

’

Fig. 2: Courbes macroscopiques caractéristiques de trajets monotones et complexes

1l est clair que la différence de comportement entre une séquence laminage-traction, tres
contraignante pour le matériau (trajet dur), et un trajet laminage-rétreint, provient de la
structure interne du matériau, modifiée au cours de la déformation plastique [S86]. En effet,
les principaux mécanismes responsables d'un écrouissage négatif sont l'adoucissement
textural, dd 2 la rotation du réseau cristallin au cours de la déformation, et I'adoucissement
microstructural, provenant de la formation et de l'évolution des configurations de
dislocations pendant les différents trajets. Cependant, lorsque 1'on réalise un recuit de
restauration annihilant les structures de dislocations sans modifier la texture
cristallographique, le métal retrouve, du moins partiellement, sa capacité de déformation, ce
qui laisse présager le role prépondérant des structures de dislocations.

D'autre part, de nombreux modeles tels que la méthode autocohérente traitent l'influence de
Ja texture en supposant les grains homogenes. Les résultats obtenus par cette approche se
révelent excellents sans toutefois pouvoir représenter la perte de ductilité et les changements
de trajet.

En conséquence, nous nous intéressons plus particulierement 2 la modélisation du
comportement des aciers en trajets monotones et complexes 2 partir des considérations sur le
processus d'hétérogénéisation intragranulaire. Ce mécanisme détaillé dans le chapitre I se
traduit par une organisation progressive des dislocations sous forme de cellules de
dislocations. Ces structures de dislocations présentent des actions & grandes distances et sont
fortement reliées 2 la sollicitation mécanique appliquée (forme et orientation). L'objet de ce
travail est donc de décrire I'évolution de la microstructure intragranulaire et son
influence sur le comportement macroscopique de l'acier.

-3-
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Ce rapport s'articule en trois parties. Le chapitre I propose une réflexion sur les différentes
-échelles de description des phénomenes physiques. Ces remarques conduisent 2 s'intéresser
plus particuliérement aux hétérogénéités plastiques intragranulaires et 3 leurs effets sur le
comportement des matériaux soumis & des sollicitations monotones ou séquentielles.
L'ensemble de ces observations expérimentales permet finalement de dégager les bases de
notre modélisation théorique. Les hétérogénéités intragranulaires de type cellules de
dislocations sont alors représentées par le modele biphasé évolutif non local prenant en
compte les différences d'activités plastiques entre les parois et les cellules, I'évolution de
celles-ci aux cours des différents chargements ainsi que I'écrouissage non local intervenant
dans ces microstructures.

Le deuxi®me chapitre est consacré a la formulation thermodynamique a variables internes de-
ce probleme, et particuliérement a I'expression de 1'énergie libre de Helmholtz, sa mise sous
forme invariante et les applications micromécaniques en découlant. ‘

Le troisieme chapitre compléte théoriquement cette approche par le calcul de la dissipation et
des lois complémentaires d'évolution des variables internes. Le modéle est ensuite exploité

numériquement dans le cas de trajets monotones et complexes.
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Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

CHAPITRE 1

Hétérogénéités plastiques intragranulaires,
conséquences sur le comportement macroscopique des
aciers doux

I.1 - ECHELLES D'OBSERVATION ET MODELISATIONS

La connaissance du comportement des matériaux et des conditions d'apparition d'instabilités
plastiques est essentielle pour maitriser les procédés de mise en forme et passe forcément par
la compréhension des mécanismes physiques mis en jeu. Au cours de sollicitations
mécaniques, un matériau développe une structure interne complexe, hétérogéne a différentes
échelles qui constitue sa mémoire vis a vis des chargements antérieurs. Les observations, et
donc les modélisations, peuvent étre effectuées a des échelles diverses, l'idéal étant de
trouver un compromis entre description des phénomenes physiques, c'est & dire complexité
du formalisme utilisé, et résultats obtenus. Ceci se traduit par la recherche permanente de

modeles optimisés: simples mais performants.

I.1.1 - L'échelle macroscopique

Fig. 11: Variables macroscopiques.

Elle permet d'élaborer les modeles phénoménologiques pour lesquels le matériau est
considéré comme un milieu homogéne. Les parameétres moyens représentatifs de sa structure
(déformation, vitesse de déformation, température), constituent les variables internes du
probléme. Les propriétés de ce matériau seront donc les mémes quelle que soit I'histoire des
chargements qu'il a subis, ce qui contredit les observations expérimentales relatives aux

changements de trajet.
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Les écarts entre les prévisions de ces modeles et les résultats expérimentaux sont
"généralement attribués 4 la formation d'hétérogénéités inter et intragranulaires observables &
des échelles plus fines.

I.1.2 - L'échelle mésoscopique

Fig. 1.2: Glissement multiple homogéne dans les grains d'acier:

De I'ordre de la dixaine de micron, elle tient compte de la structure cristalline du grain. Les
variables internes associées deviennent les glissements plastiques multiples homogenes se
produisant sur les plans denses du réseau cristallographique. Au cours de la déformation
plastique, les joints de grains sont fixes par rapport 2 la matiére.

Cette échelle permet de mettre en évidence les hétérogénéités intergranulaires associées aux
fluctuations de champ de déformation plastique de grain 2 grain [L97]. Leur origine est liée &
la désorientation des réseaux cristallins entre grains voisins c'est i dire 2 la texture
cristallographique de l'acier. Les contraintes internes d'ordre 2 (au sens de la classification
introduite par l'analyse des contraintes par rayons X) résultant de ces hétérogénéités
plastiques sont de 1'ordre du tiers de la limite d'écoulement macroscopique [L95].

De nombreux modéles (polycristallins ou micro-macro) ont été développés afin de modéliser
les hétérogénéités intergranulaires, en particulier les modéles autocohérents Ainitiés par
Kroner [K61] et développée entre autres par [BZ81] et [L93]. Ces modeles s'averent trés
performants pour décrire dans le cas de trajets monotones, le comportement macroscopique,
les surfaces de plasticité et les évolutions de la texture cristallographique. Mais le fait de
négliger les hétérogénéités plastiques intragranulaires ne permet pas de modéliser la
localisation de la déformation plastique et conduit & une mauvaise estimation des
caractéristiques mécaniques dans le cas de sollicitations complexes. Il est donc nécessaire de

prendre en compte les hétérogénéités présentes 2 1'échelle microscopique afin de mieux

représenter ces phénomeénes.



Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

I.1.3 - L'échelle microscopique

Fig. 1.3: Cellules de dislocations a l'intérieur d'un grain d'acier.

L'observation des matériaux métalliques 2 cette échelle (1 um) révéle qu'a partir de quelques
pour-cent de déformation, les grains ne sont plus homogenes, mais présentent généralement
une sous-structure de dislocations caractéristique du chargement appliqué.

Durant la déformation plastique, les dislocations s'organisent progressivement pour former
des cellules de dislocations et engendrent ainsi une hétérogénéisation intragranulaire. Ces
arrangements sous forme de régions de faible densité de dislocations entourées de parois a
forte densité de dislocations évoluent au cours du chargement. Cette évolution est encore
plus marquée dans le cas de changements de trajet car la microstructure induite par la
prédéformation disparait (dans certains cas) au profit de la configuration de dislocations
relative au deuxi®me chargement. En conséquence, les variables internes associées aux
cellules de dislocations sont les variables morphologiques et topologiques définissant la
forme et l'orientation de ces structures a fronti¢re mobile.

Les contraintes internes d'ordre 3 dans les parois, environ égales a trois fois la limite
d'écoulement macroscopique [M83], [MM84], atteignent des niveaux beaucoup plus élevés
que les contraintes d'origine intergranulaire. En outre, la structure cellulaire ne se limite pas a
une action microscopique, elle crée une organisation au niveau du polycristal. Muller et
Lemoine [LMB94] montrent que l'orientation collégiale des cellules de dislocations définit
une texture de microstructure qui vient se superposer 2 la texture cristallographique. Les
cellules de dislocations peuvent également initier la formation de microbandes de cisaillement
lors de changements de trajet dont une des conséquences est la ruine du matériau par
localisation de la déformation plastique.

1l est clair que la microstructure intragranulaire induite au cours du trajet entraine des effets
macroscopiques par son action 2 grande distance. Elle permet en outre, de tenir compte de
I'histoire des chargements subis par le matériau en gardant en mémoire la configuration de
dislocations engendrée par le trajet précédent. En conséquence, 1'échelle microscopique
correspond 2 I'échelle de description des phénomenes physiques utilisés dans notre étude.

-7-
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I.1.4 - L'échelle des défauts

Y 7

Fig. 1.4: Forét de dislocations (traits gras) génant le passage de boucles de dislocations
(traits fins).

Les défauts cristallins sont classés topologiquement en défauts ponctuels comme les lacunes
et les précipités, en défauts linéaires appelés dislocations et en défauts bidimensionnels de
fautes d'empilement, rares dans les aciers au carbone courants. Lorsque le matériau est
soumis a une sollicitation mécanique, les dislocations se déplacent sur les plans denses du
réseau cristallin qui se mettent alors 2 glisser les uns sur les autres, entratnant ainsi la
déformation plastique microscopique de 1'échantillon. Elles peuvent s'empiler, par exemple
autour de précipités pour former des enchevétrements de dislocations, ou s'annihiler entre
elles.

Ces mécanismes complexes sont les prémisses de la formation des cellules de dislocations
observées a I'échelle microscopique. Ils mettent en jeu les interactions 2 longue et courte
distance entre les dislocations. Mais considérées individuellement, ces interactions s'avérent
trés faibles par rapport aux interactions cellules-parois: cette échelle de description est donc
trop fine au regard des actions 2 grande distance.

En €lasticité linéaire, la mécanique des milieux continus permet de déterminer I'énergie
relative & une dislocation, son champ de contrainte et de déformation [W65]. Kratochvil
[KS92] et Kubin [K79] ont récemment proposé des modélisations de la formation des
structures de dislocations & partir des relations décrivant la création, le mouvement et
I'annihilation des dislocations au sein du matériau. Mais, a ces problémes extrémement
compliqués et nécessitant de gros moyens numériques, viennent s'ajouter la difficulté de la
transition d'échelle entre I'échelle de I'angstrom et I'échelle macroscopique.

I.1.5 - Conclusions

Ce rapide tour d’horizon démontre 1'importance des hétérogénéités intragranulaires, 2 la fois
du point de vue microscopique (contraintes internes d'ordre 3 nettement supérieures aux
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contraintes internes d'ordre 2), et du point de vue macroscopique puisqu'elles sont 3
T'origine de certaines instabilités plastiques. Les hétérogénéités intragranulaires constituent
donc un mécanisme prépondérant par rapport aux hétérogénéités intergranulaires (texture
cristallographique) lorsque l'on cherche a décrire I'apparition de la perte de ductilité du
matériau. ‘

Les observations a I'échelle du défaut permettent, quant a elles, de décrire les nombreux
mécanismes d'organisation des dislocations mais la complexité de ces phénomenes rend
actuellement impossible une modélisation théorique du comportement macroscopique a partir
de I'échelle du défaut. '

L'échelle microscopique devient donc I'échelle de travail idéale pour comprendre la perte de
ductilité du matériau car elle décrit les mécanismes physiques essentiels tout en permettant
I'élaboration de modeles relativement simples. Nous nous concentrons donc ici sur les
phénoménes survenant a cette échelle en négligeant les effets intergrarmulaires moins

directement liés aux problémes d'instabilités plastiques.

Dans la suite, nous dressons exclusivement un bilan des hétérogénéités plastiques
intragranulaires comme les cellules de dislocations qui peuvent entrainer la formation de
microbandes de cisaillement. Aprés détermination des phénoménes prépondérants, nous
développons plus précisément I'évolution de ces structures en fonction du type de
sollicitation appliquée, et leurs conséquences sur le comportement macroscopique. En nous
basant sur ces observations et les modélisations déja existantes, nous dégageons les grandes
lignes de notre modele visant  représenter la rhéologie des matériaux et les phénomenes de

iocalisation de la déformation.
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12 - HETEROGENEITES PLASTIQUES INTRAGRANULAIRES

Avant d'élaborer un modele basé sur la structure intragranulaire de l'acier, il est
indispensable de bien connaitre les différentes hétérogénéités présentes 2 cette échelle. En
effet, une modélisation théorique ne prend en compte qu'une partie des phénomenes
physiques mis en jeu, il est donc nécessaire de déterminer quels sont les mécanismes
prépondérants. D'autre part, il faudra garder en mémoire les phénomenes négligés afin de
pouvoir fixer les limites de notre étude. Dans ce chapitre, nous détaillons 2 I'échelle
microscopique les événements influengant les différentes hétérogénéités intragranulaires tels
que le glissement plastique hétérogénes, les cellules de dislocations ainsi que les
microbandes de cisaillement.

I.2.1 - Glissement multiple hétérogéne
Les hétérogénéités de glissement plastique se traduisent par la formation dans les grains de

domaines déformés suivant des systémes différents, le mode de glissement plastique restant
cependant uniforme a l'intérieur de chaque zone [R88] (cf. figure 1.6).

Fig. 1.6: Zones de glissement plastique hétérogéne a l'intérieur d'un grain.

Ce phénomene est li€ a la désorientation relative du réseau cristallin au passage des joints de
grains. Les différents systémes de glissement requis pour accommoder le tenseur de
déformation imposé s'activent simultanément mais dans différentes parties du grain. Le grain
se divise en plusieurs volumes, chacun d'entre eux privilégiant la déformation sur un
nombre restreint de syst®mes de glissement (généralement en glissement simple).
Contrairement aux joints de grains fixes par rapport a la matiére, les frontieres entre ces
régions sont des frontires libres évoluant au cours de la déformation plastique. Dans le cas
de matériaux présentant un fort écrouissage latent, ce mode de déformation apparait
énergétiquement préférable a une déformation par glissement multiple homoggne rendu

difficile par le durcissement croisé des syst®émes non actifs par les systémes actifs.
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On estime les contraintes internes relatives au glissement plastique hétérogéne du méme
-ordre de grandeur que les contraintes d'ordre 2. Les'conséquences sur le comportement
global sont donc négligeables par rapport aux autres hétérogénéités intragranulaires telles que
les cellules de dislocations. ' |

1.2.2 - Cellules de dislocations

Un matériau 3 l'état recuit présente un faible taux de défauts (principalement des
dislocations) répartis de fagon uniforme dans le cristal. Aprés environ 5% de déformation a
température ambiante, la distribution aléatoire de dislocations s'organise en cellules
composées de zones 2 faible densité de dislocations limitées par des zones a forte densité de
dislocations. Cette structuration progressive du matériau durant le chargement est qualifiée

.

d'hétérogénéisation intragranulaire.

Dans ce chapitre nous décrivons, a l'échelle du défaut, la genése des cellules de dislocations
ainsi que l'influence de quelques paramétres comme la température, la structure granulaire du
métal ainsi que les mécanismes physiques intervenant dans les cellules formées. Les effets
du mode de chargement sur la morphologie des cellules ainsi que les conséquences

macroscopiques induites par ces microstructures seront développés dans le chapitre 1.3.

1.2.2.a) Formation des cellules de dislocations

De trés nombreuses observations ont éié effectuées afin de comprendre la formation des

cellules de dislocations et ce sujet reste encore aujourd’hui I'objet de controverses [KW89],
[KM88]. Ainsi, nous exposerons les idées majeures de ce processus sans entrer dans les
détails pouvant entrainer des polémiques.

Les arrangements de dislocations résultent des interactions mutuelles entre dislocations
individuelles. Le degré d'organisation de ces structures est d'autant plus marqué que ces
interactions sont prépondérantes [R93]. Les interactions a longue distance conduisant ades
dipdles de dislocations coins sont faibles et n'ont d'effets que lorsque les autres sources de
contraintes sont négligeables (friction, interaction courte distance). Le mécanisme de
formation des cellules de dislocations provient essentiellement des interactions a courtes
distances responsables du stockage des dislocations sur des obstacles.

Au début de la déformation plastique, les sources de dislocations (Franck et Read, joints de
grains) produisent un grand nombre de dislocations mobiles sur le systeme de glissement
principal [MM84]. Une partie de ces dislocations primaires sont bloquées, par des défauts
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ponctuels ou d'autres dislocations, et forment de petits amas de dislocations, ce qui
-contribue & I'écrouissage du matériau [PPL75]. Lorsque la déformation augmente, ces amas
grossissent et forment des enchevétrements linéaires de dislocations qui créent des
concentrations de contraintes sur les systémes secondaires [JS84]. L'activation de systemes
de glissement sécants donne lieu a de trés fortes interactions de contact entre les
enchevétrements de dislocations primaires et les dislocations secondaires. Il en résulte une
destabilisation de la premiére structure et le développement de structures croisées dans le
plan de glissement primaire [S86]. L'organisation des dislocations découle directement des
enchevétrements provoqués par les forces de contact. La structure cellulaire ainsi formée se
construit parallelement aux plans de glissement principaux. Ces configurations de
dislocations, plus stables que les enchevétrements primaires, conduisent a une minimisation
de I'énergie stockée au sein du métal déformé [BS94].

Au cours de la déformation plastique, la structure cellulaire se précise, la densité de
dislocations s'accroit dans les parois constituées de dislocations appartenant aux différents
systémes actifs. La morphologie et I'orientation des cellules de dislocations sont étroitement
liées au type de sollicitation appliquée et plus particulitrement aux systmes de glissement
actifs pendant la déformation. Ces points importants seront développés ultérieurement.

1.2.2.b) Influence de la température et de la vitesse de déformation

De nombreuses observations [LKD92], [L.91], [KW63] montrent que les métaux cubiques
centrés (CC) comme 'acier doux possédent une température de transition déterminant la
formation d'une structure cellulaire. Le processus d'hétérogénéisation intragranulaire décrit
plus haut ne se produit que lorsque la température de déformation dépasse une température
critique Tc définie par Luft [L91] entre 0,1 Tf et 0,2 Tf (Tf étant la température de fusion du
métal en K).

A basse température, la structure de coeur particuliére des dislocations vis les rend trés peu
mobiles par rapport aux dislocations coins. Ces différences de vitesse conduisent non pas a
la formation de cellules mais a des structures trés particulidres de boucles de dislocations
allongées avec deux longs segments vis paralleles. En effet, la friction du réseau devient
prépondérante a basse température et les mécanismes moteurs de structuration s'avérent
insuffisants pour générer les parois de dislocations [R93].

Rauch affirme qu'il est néanmoins possible de faire apparaitre une structure intragranulaire
en augmentant le taux de déformation afin que le mécanisme d'interaction a courte distance
soit favorisé par la densité de dislocations produite. Ainsi la mise en place d'une structure
cellulaire nécessite d'autant plus de déformation que la température est faible [KW63].

L'influence de la température sur les configurations de dislocations résulte donc
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principalement de la friction du réseau ce qui a pour effet de retarder I'organisation des

"dislocations.

Lorsque la température augmente, les dislocations vis deviennent plus mobiles (la friction du
réseau diminue) jusqu'd atteindre la méme vitesse que les dislocations coins pour des
températures supérieures & Tc. Dans ce cas, la bonne mobilité des dislocations leur permet
d'interagir et de se réarranger pour former des cellules de-dislocations. Les métaux cubiques
centrés ont alors un comportement proche des cubiques faces centrées, c'est a dire une
bonne ductilité autorisant de grandes déformations.

Les mémes causes produisant les mémes effets, la vitesse de déformation occasionne les
mémes conséquences que la température sur la structure cellulaire. En effet, une forte vitesse
de déformation implique une friction importante du réseau ainsi que des phénomeénes
d'inertie, ce qui retarde la formation des cellules de dislocations pour les matériaux déformés

a grandes vitesses.

1.2.2.c) Influence de la structure granulaire de l'acier

Les configurations de dislocations dépendent de la taille de grain. Pour des matériaux a gros
grains (>> 50 um) comme ]'aluminium, on observe la création de sous-domaines constitués
de cellules de dislocations et séparés les uns des autres par des murs denses de dislocations
[H92] (cf. figure 1.7). Ces murs accommodent les désorientations de quelques degrés
causées par des activités plastiques différentes. Ils peuvent étre le siege de microbandes de
cisaillement qui seront traitées par la suite (chapitre 1.2.3). La subdivision des gros grains est
A corréler avec le glissement multiple hétérogéne, chaque famille de cellules prenant

naissance sur une zone de glissement homogene.

Murs denses de
dislocations

Cellules de
dislocations

Petit grain Gros grain

Fig. 1.7: Influence de la taille de grain sur I'hétérogénéisation intragranulaire.
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Lorsque la taille du grain diminue, les contraintes supplémentaires engendrées par la
"subdivision en sous-domaine deviennent inadmissibles. En conséquence, les matériaux a
petits grains (<< 50 um), se déforment de maniére plus homogéne et présentent une simple

structure cellulaire.

Concernant l'acier, la taille de grain est environ de 15 um, la taille des cellules de
dislocations de 1 pm-et celle des parois de I'ordre de 0,1 pum. L'acier est donc un métal 2

petits grains qui ne présente pas de subdivision en sous-domaine.

Afin d'accommoder les désorientations intergranulaires, le voisinage des joints de grains se
déforme suivant un nombre de systémes actifs plus important dans cette zone de transition
que dans le centre du grain. Cette déformation locale perturbe la sous-structure de
dislocations aux abords du joint. La densité de dislocations y est plus importante, et les
cellules deviennent plus petites et plus enchevétrées avec apparition de parois

supplémentaires.

1.2.2.d) Mécanismes physiques intervenant dans les cellules formées

A l'aide d'une camera rapide, Tabata et al. [TFHMS82] ont suivi le déplacement de
dislocations a l'intérieur des cellules présentes dans un monocristal d'aluminium. La figure

1.8 schématise leurs observations.

- |1 || 1, »
oAb s 3 it e
B e e e
T e ety
e o e et [ o
Rk i 0 Gl N e 3 e

Paroi de la cellule
(dislocations immobiles)

dislocations mobiles

Fig. 1.8: Déplacements des dislocations dans les cellules. La vitesse est symbolisée par

l'importance des fléches.

Les dislocations mobiles naissent & partir de sources présentes dans les parois. Leur

progression dans les murs est génée par les dislocations immobiles agissant comme points
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d'ancrage. Lorsque la contrainte augmente, ces points d'attache se rompent et les
dislocations avancent jusqu'a parvenir a l'intérieur de la cellule ol le faible nombre
d'obstacles conduit & une augmentation de leur vitesse. Les extrémités des dislocations
mobiles étant toujours ralenties par la forét de dislocations, les lignes s'incu’rventk(cf. Figure
1.8). La vitesse des dislocations augmente donc trés rapidement au début de leur progression
puis décroit lentement avant d'atteindre l'extrémité opposée de la cellule ou elles sont
stoppées par la forét de dislocations. -

On constate donc une trés nette différence d'activité plastique dans la structure cellulaire. Le
glissement plastique est facilité 2 l'intérieur de la cellule, alors que la forét de dislocations
rend difficile la déformation dans les parois. La structure cellulaire présente également un
fort gradient de contraintes internes, avec un niveau faible a l'intérieur de la cellule, et des
contraintes internes trés importantes dans les parois (trois fois la limite- d'écoulement
macroscopique) [M83], [MM84]. Les cellules de dislocations peuvent donc étre assimilées a
une structure biphasée constituée d'une phase molle (l'intérieur des cellules), et d'une
phase dure (les parois) [M83], [M94]. '
D'autre part, le mouvement des dislocations mobiles sur les plans de glissement, c'est a dire
la déformation plastique 2 l'intérieur de la cellule, augmente la densité de dislocations dans
les parois. Ce phénoméne de durcissement d'une région provoqué par la déformation
plastique dans une autre région s'appelle I'écrouissage non local [MO94].

Les observations montrent effectivement que les dislocations se stockent dans les parois et
ne peuvent pas traverser plusieurs cellules. Ainsi, en présence d'une structure cellulaire, le
libre parcours moyen d'une dislocation mobile correspond exactement a la longueur de la
cellule de dislocations [TFHMS82]. Ceci confirme les premiéres observations de Tabata et al.
[TYF78] au cours desquelles aucune ligne de glissement ne se propage d'une cellule a I'autre
(cf. Figure 1.9).

Fig. 1.9: Lignes de glissement dans les cellules de dislocations.

Toutefois, les dislocations ne s'accumulent pas indéfiniment dans les parois compte tenu de
leur possibilité d'annihilation [EM79]. Deux dislocations faiblement espacées ayant des

vecteurs de Burgers de signes opposés se rejoignent spontanément sous l'effet de leur
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contrainte d'interaction et disparaissent en fusionnant (restauration statique). Ce mécanisme
"s'amplifie au cours de la déformation plastique car le mouvement des dislocations augmente
considérablement les probabilités de rencontre de paires de dislocations de signes contraires
(restauratioh dynamique).
Une conséquence du phénoméne de réarrangement des dislocations dans les parois est la
diminution de 1'épaisseur de ces murs au cours de la déformation plastique. Cette évolution
se vérifie quel que soit le trajet de déformation, aussi bien pour I'acier [FS83] (de 0,3 um
pour 10% de déformation a 0,1 um pour 60% de déformation) que pour l'aluminium
[MM84] (de 0,6 um pour 5% de déformation 3 0,15 HUm pour 15% de déformation). La
décroissance de 1'épaisseur des parois des cellules permet de stabiliser la structure de
 dislocations en minimisant le champ de contrainte & grande distance.
La taille des cellules est plus complexe a définir car elle dépend de leur forme. Pour des
cellules a parois parall¢les, leur dimension correspond 2 la distance entre deuk murs, et dans
le cas de cellules fermées, la racine carrée de la surface peut définir leur longueur
caractéristique. Dans tous les cas, et ceci quelle que soit la sollicitation mécanique appliquée,
la taille caractéristique de la cellule diminue avec la déformation plastique [NK86]. Cette
évolution correspond en fait 2 la création de nouvelles parois [S86].
La relation non linéaire existant entre la taille des cellules et I'épaisseur des parois permet
d'évaluer la variation de fraction volumique de zone dure dans I'échantillon. Celle-ci évolue
de 0,25 a faible taux de déformation & 0,1 2 fort taux de déformation.

Nous venons de détailler & une échelle trés fine les mécanismes intervenant dans le
développement d'une organisation cellulaire de dislocations. Les conséquences
macroscopiques causées par ce type de microstructure ont été volontairement passées sous
silence a ce stade de l'exposé, mais elles seront développées au chapitre 1.3. La suite de cette
partie traite d'un autre type d'hétérogénéités intragranulaires apparaissant lorsqu'on sollicite
fortement un échantillon: ce sont les microbandes de cisaillement. Beaucoup plus
dangereuses que les cellules de dislocations car elles annoncent les prémisses d'une rupture,

elles y sont néanmoins étroitement liées.
I1.2.3 - Microbandes de cisaillement

Les microbandes de cisaillement apparaissent lors de grandes déformations plastiques ou de
changements de trajet contraignants pour le matériau. Ces structures planaires de dislocations
d'épaisseur égale a 0,2 um se développent généralement dans toute la longueur du grain

mais peuvent également apparaitre de facon intermittente. Elles sont le siége d'une
localisation de la déformation entrainant un mode de déformation fortement hétérogene dans

le grain.
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Le terme de microbande regroupe a travers la littérature des structures de morphologies
-semblables, mais trés différentes quant 2 leur origine, et leur influence sur le comportement
du matériau. On distingue deux types de microbandes: les microbandes de premiére et de

seconde génération qui peuvent conduire 2 des bandes de cisaillement macroscopiques.

1.2.3.a) Microbandes de premi¢re génération

Les microbandes de premiére génération sont essentiellement préserites dans les matériaux a
gros grains puisqu'elles sont initiées dans les régions denses de dislocations délimitant les
blocs de cellules (cf. 1.2.2.c) [H92], [KW89], [H62], [T9I2]. Ces microbandes sont
composées de cellules de dislocations plus petites que les cellules des régions voisines mais
elles peuvent aussi prendre la forme d'un mur a double paroi séparées pér une région de tres
faible densité de dislocations. Les microbandes de premiéres générations jouent le role de
frontidre entre zones d'un méme grain et ne sont pas forcément paralleles aux plans de

glissement cristallographiques.

1.2.3.b) Microbandes de seconde génération

Les microbandes de seconde génération doivent leur appellation au fait qu'elles se
superposent 2 une structure de dislocations déja existante, généralement des cellules de
dislocations initiées par un premier trajet. En effet, lors d'un second chargement, des
microbandes de cisaillement apparaissent si le systéme de glissement qui leur est associé était
latent pendant la prédéformation [T92]. Elles se présentent donc comme la perturbation
d'une autre structure de dislocations.

Les microbandes de seconde génération de forme parallélépipédique sont paralleles aux plans
de glissement et réparties de fagon périodique [H92]. Elles sont espacées de quelques
microns et isolées les unes des autres par une autre structure de dislocations (cellules) [T92].
Les microbandes délimitent donc deux régions différentes: la microbande, et la structure
extérieure cisaillée, dans laquelle on peut observer des marches.

Une deuxie¢me famille de microbandes peut apparaitre dans un grain entrainant le cisaillement
des microbandes anciennement actives. Ce cisaillement montre bien le phénoméne de
localisation de la déformation dans la microbande. Cette activité intense peut entrainer de
graves répercutions sur I'échantillon car, si dans un premier temps les microbandes de
seconde génération s'arrétent aux joints de grains, elles y créent des concentrations de
contraintes qui peuvent conduire au cisaillement du joint [MH79] et a1a formation de bandes

de cisaillement.
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I1.2.3.c) bandes de cisaillement

Ce ne sont pas des hétérogénéités intragranulvaires mais elles en sont les conséquences. Les
bandes de cisaillement sont des manifestations macroscopiques de la localisation de la
déformation. Elles s'étendent a travers tout 1'échantillon et représentent donc un mode
instable de déformation qui peut conduire 2 la ruine du matériau [T92]. Léur structure interne
est constituée par éles cellules de dislocations allongées.

Le mode de germinatidn des bandes de cisaillement est encore mal connu. Inagaki propose
une formation a partir des joints de grains [190] alors que Déve et al. montrent que dans
I'alliage de Fe-Ti-Mn les bandes se constituent indépendamment des microbandes 2 partir
d'un assemblage de parois de cellules de dislocations [DHMAS88]. Les microbandes de
secondes génération se propagent généralement de maniére continue 2 travets les joints de
grains voisins pour former des bandes de micro-cisaillement qui se développent ensuite en
bandes macroscopiques 3 travers tout 1'échantillon [H92], [T92], [KoM86], [KoM88],
[MH79], [KEHMES86], [BB89].

1.2.4 - Conclusions

Le premier constat émanant de ce chapitre est la grande complexité du phénomeéne de
structuration intragranulaire. Il est tout de méme possible de dégager des mécanismes
prépondérants. Parmi les hétérogénéités plastiques décrites, le glissement hétérogeéne se
singularise par des contraintes internes trés faibles par rapport a celles produites par les
structures de dislocations. Il sera donc négligé dans la suite.

Concernant les cellules de dislocations, elles se développent tout au long de la déformation
plastiques et affectent le comportement du matériau pendant toute la phase d'écrouissage
positif. De plus, la microstructure de dislocations constitue le catalyseur des phénoménes
d'instabilités plastiques puisque les microbandes de cisaillement sont initides 2 partir d'une
premiere structure cellulaire de dislocations. Les arrangements de dislocations jouent donc
un role essentiel dans le comportement du matériau et 'amorce de la localisation de la

déformation.
En conséquence, le chapitre suivant se concentre uniquement sur 1'évolution de ces sous-

structures cellulaires en fonction des conditions de chargement macroscopique, et sur leurs

effets sur Ia réponse du matériau.
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1.3 - EVOLUTION DE LA STRUCTURE CELLULAIRE EN FONCTION DU
CHARGEMENT, CONSEQUENCES MACROSCOPIQUES

Jusqu'a présent la structure cellulaire a été décrite comme un arrangement de dislocations
suivant des zones de forte et de faible densité de dislocations sans définir précisément quelles
étaient la forme et 'orientation de ces cellules. Les configurations de dislocations présentent
en fait une grande variété de morphologies (cellules allongées, équiaxes, orientations
diverses). De nombreuses études ont permis de corréler la topologie des cellules de
dislocations avec 1'orientation cristallographique du grain et le type de chargement appliqué,
aussi bien dans le cas de trajet monotone que de trajet complexe [KW63], [FS83], [S86],
[RS89].

1.3.1 - Trajet de chargement monotone

Fernandes et Schmitt [FS83] ont étudié, pour un acier doux polycristallin, les cellules de
dislocations présentes dans les grains ayant un axe voisin de <111> normal au plan de la
tdle, c'est A dire appartenant  la fibre privilégiée développée dans cet acier. L'orientation de
ces grains est entiérement définie par un paramétre angulaire orientant la base du cristal par
rapport au repére de chargement. L'étude de plusieurs chargements a permis de déterminer le
role essentiel joué par les systeémes de glissement actifs dans les configurations de
dislocations [S86].

Dans ce chapitre, nous développons particulieérement le cas de la traction uniaxiale dont les
mécanismes simples permettent de mettre en évidences les phénomenes. Les observations

relatives a d'autres chargements s'expliquent ensuite de la méme fagon.
I.3.1.a) Traction uniaxiale

Les observations effectuées dans le plan de la tdle montrent qu'un essai de traction uniaxiale
engendre, dans les grains appartenant 2 la texture de fibre, des cellules trés allongées,
formées de longs murs paralléles. Les parois de dislocations sont fines et bien définies,
quelques enchevétrements de dislocations peuvent exister entre les parois. Les cellules
observées présentent un angle pouvant aller de 33° a 66° entre la normale aux parois et la
direction de contrainte principale maximale, c'est a dire la direction de traction (cf. Figure

I.9) [FS83], [RS89].
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66°
33°

> — >
Direction de traction Direction de traction

} dans le plan de la tdle

Fig. 1.9: Orientation des cellules de dislocations par rapport a la direction de traction

Ces résultats peuvent s'interpréter a partir de la cristallographie. En effet, comme le laissait
présager la genése des cellules de dislocations, il existe une relation entre systémes de
glissement actifs et configurations de dislocations. Ce lien est particuliérement net lorsque la
microstructure présente des parois planes comme c'est le cas ici. En traction uniaxiale, la
majorité des grains étudiés ne présente qu'un seul systéme de glissement actif prédominant,
soit suivant le plan cristallographique {110}, soit suivant le plan {112}. Fernandes et al.
[FS83] observent que les parois des cellules de dislocations s'orientent quasiment
parallelement au plan du systtme de glissement le plus actif dans le grain. La légere
désorientation constatée entre la prévision théorique du syst®me actif et la mesure de
I'orientation de la paroi peut s'expliquer, entre autres, par l'activation de systémes de
glissement secondaires au sein des cellules de dislocations.

Les parois planes s'orientant suivant le systéme le plus actif du grain, une seule famille de
cellules se développe dans chaque grain. Mais certains grains observés présentent deux
familles de cellules qui peuvent, soit s'entrecroiser, soit se produire dans des zones
distinctes a l'intérieur du grain. Ce phénomene, loin de contredire les affirmations
précédentes, démontre une nouvelle fois le lien entre orientation des parois et systémes de
glissement actifs. En effet, les grains concernés sont les grains dont la direction <112> ou
<110> est voisine de la direction de traction et pour lesquels les deux systémes de glissement
s'activent simultanément. La présence des deux familles s'explique donc par la possibilité de
glissement double, et leurs orientations correspondent, comme prévu, a chacun des plans de
glissement actifs.
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1.3.1.b) Autres chargements

La microstructure créée lors d'un essai de cisaillement simple est similaire a celle observée
pour la traction. En effet, 'unicité du systéme de glissement actif dans chaque grain donne
une microstructure bien définie, 2 parois planes orientées suivant le plan de glissement actif
[RS89].

Dans le cas de la déformation plane, le grain présente deux systeémes de glissement actifs.
Les observations corroborent bien le fait que les parois des structures de dislocations se
développent suivant les systémes de glissement actifs, puisque les cellules étudiées sont
composées de deux familles de parois qui leur conférent une forme parallélépipédique. Mais
les arrangements observés sont souvent mal définis, et le pafallélisme entre les plans de
glissement actifs et les parois est beaucoup moins évident que pour la traction [FS83]. Il se
dégage tout de méme une orientation des cellules de 0° a 15 ° entre la normale aux parois et la

direction principale maximale.

Les trois systémes activés en expansion équibiaxiale conduisent  une structure cellulaire
isotrope. L'orientation de ces cellules équiaxes ne peut étre clairement définie a cause de la

courbure des parois [S86].

Dans le cas du laminage, la forme et l'orientation des cellules varient considérablement d'un
grain 2 l'autre. La microstructure se développe suivant des cellules équiaxes (grains {100}
voisins du plan de laminage) ou des cellules a parois planes (grains {110} et {111} voisins
du plan de laminage) selon l'orientation cristallographique du grain [BS94].

I.3.1.c) Conséquences macroscopiques

" Au cours de la déformation plastique, l'orientation du plan de gliséement le plus actif dans
chaque grain n'est pas aléatoire mais s'organise progressivement pour former une texture de
fibre [L95]. Ce résultat a été obtenu a l'aide d'une simulation par la méthode autocohérente
dans le cas d'un acier de texture cristallographique initialement isotrope. La représentation
stéréographique de ces orientations est totalement différente suivant le chargement appliqué
(cf. figure 1.10). En conséquence, la microstructure présente une organisation a I'échelle
macroscopique que Lemoine [LMB94] qualifie de texture de microstructure qui se superpose
a la texture cristallographique.

La microstructure de dislocations dépend donc fortement de I'orientation cristallographique
du grain et de la sollicitation mécanique appliquée, ainsi, pour un grain d'orientation fix¢, la
structure de dislocation ne dépend que du chargement.
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Traction uniaxiale Expansion équibiaxiale Laminage

Fig. 1.10: Figures de pole des orientations du systéme le plus actif, donc des parois des

cellules, a 40% de déformation pour différents chargements

Les cellules de dislocations définissent donc une organisation au dela de la structure
granulaire de l'acier, ce qui n'est pas sans incidences sur le comportement macroscopique du
matériau. En effet, les ensembles de parois constituent des obstacles au élissement des
dislocations réduisant ainsi le libre parcours moyen des dislocations dans tout le polycristal.
De plus, les différences d'activité plastique mentionnées au chapitre 1.2.2.d) modifient le
taux d'écrouissage macroscopique par rapport 2 une configuration homogeéne de
dislocations. En conséquence, I'influence des structures de dislocations sur le comportement
global du matériau en trajet monotone est largement admise et donne lieu 4 de nombreux
modeles résumés dans la partie 1.4. Citons par exemple la relation linéaire établit
empiriquement entre la contrainte d'écoulement et l'inverse de la taille des cellules [TYF78],
[TFHMS2], [S86].

T=To+§ (L.1)

Avec T, la friction du réseau, k une constante empirique, d la taille de la cellule.

Nous confirmerons au chapitre II cette correspondance entre la contrainte et le libre parcours
moyen des dislocations par une approche théorique basée sur la thermodynamique.

La structure cellulaire représente la signature microscopique de la sollicitation appliquée. Le
matériau garde donc en mémoire le trajet de chargement qu'il vient de subir. Cette
microstructure peut conduire a des phénomenes d'instabilité plastique en trajet monotone par
formation de microbandes de cisaillement (cf. 1.2.3), mais elle peut s'avérer encore plus
dangereuse dans le cas de certains trajets complexes.

I1.3.2 - Trajets complexes

L'élaboration de piéces complexes requiert des procédés de mise en forme en plusieurs

étapes. La piece subit donc successivement différents chargements, que 'on appelle "trajet
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"no"n

complexe”, "chemin séquentiel" ou "changement de trajet", avant d'acquérir sa forme finale.
-Mais la connaissance du comportement du matériau en trajet monotone ne permet pas de
prédire son comportement en chemin de déformation complexe. En effet, la réponse d'un
matériau prédéformé dépend étroitement de I'interaction de sa structure en fin de précharge
(texture cristallographique, forme des grains, microstructure de dislocations) avec le
nouveau chargement appliqué [FS83], [S86], [RS89], [SSR88], [RRSS87], [RSB86].

Dans cette partie nous cherchons 2 corréler les évolutions de la microstructure avec le
comportement du matériau a la recharge. Les changements de trajet €tudiés se composent
uniquement de deux chargements successifs. Le matériau recuit, c'est a dire vierge de toute
microstructure, est prédéformé puis déchargé. Ce méme matériau, qui présente maintenant
une configuration de dislocations induite par le premier trajet, subit ensuite une deuxidme

sollicitation mécanique. ’

1.3.2.a) Définition des trajets complexes

Lorsque I'on effectue un changement de trajet, le deuxiéme chemin de déformation peut étre
identique & la prédéformation (trajet continu), de sens opposé (essai Bauschinger) ou
totalement différent de la prédéformation. Afin de caractériser ces différents cas de figures,
Schmitt et al. [SAB85] introduisent le paramétre 6 défini ci-dessous, permettant de mesurer
I'amplitude du changement de trajet.

de, :de
0=
(de,:de,)” (de:de)”
avec  dg, tenseur de déformation imposé relatif & la prédéformation

1.2)

de tenseur de déformation imposé relatif au deuxiéme chargement

0 correspond, dans l'espace des déformations, au cosinus de I'angle entre les deux vecteurs
déformations définis par (d€;;,de;,d€43,2 dey3,2 deg3,2 d€j,). O variedoncde-121,1a
valeur particuliére 1 correspondant 2 un trajet continu, et la valeur -1 3 un trajet inverse, c'est
a dire de type Bauschinger.

Les tenseurs de déformations pilotent directement 1'activation des systémes de glissement.
Le parametre 6 traduit donc les différences d'activité des systemes de glissement entre le
premier et le second trajet. Ainsi, lorsque 6 décrofit de 1 a 0, le nombre de nouveaux
systémes activés par le second trajet augmente. De méme, quand 0 s'approche de -1, de
plus en plus de systémes de glissement actifs lors de la prédéformation s'activent également

a la recharge mais cette fois en sens inverse.
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- La microstructure étant directement liée aux systemes activés, 0 définit I'amplitude du
‘changement de trajet en tant que mesure des interactions de la structure de dislocations
induite par la prédéformation sur le second trajet. Les effets de texture et de forme de grains
ne sont pas pris en compte par une telle définition. Mais pour des prédéformations modérées
de l'ordre de 10 4 20%, 1a forme des grains et la texture cristallographique évoluent peu. Les
caractéristiques mécaniques lies aux changements de trajet s'expliquent essentiellément par
la texture initiale et les modification des structures cellulaires de dislocations au cours de la
recharge. Le choix du paramétre 0 qui caractérise les trajets complexes du point de vue de la
microstructure est donc tout  fait judicieux. '

L'invariant scalaire 6 présente également l'intérét de pouvoir comparer plusieurs
changements de trajet méme si ceux ci sont réalisés par des essais mécaniques différents.
Quelques valeurs de 6 relatives a différents trajets complexes sont réperforiées dans le
tableau ci-dessous.

o=1 | 6= 8=0,5 |9=0 0=-0,5| g=—1

trajet | DP+TU EEB+TU | DP+TU TU+ essai

continu | (axes de déformation | (axes de déformation TU a90° | Bauschinger
principale paralleles) principale orthogonaux)

DP: déformation plane, TU: traction uniaxiale, EEB: expansion équibiaxiale

Tableau I.1: Valeurs de 0 en fonction des changements de trajet

Le parametre O permet de classer les caractéristiques rhéologiques du deuxiéme trajet en

trois grandes catégories: les trajets pseudo-continus (Ge[g,l]) les trajets pseudo-
Bauschinger (0 [— ,—g]) et les trajets durs ou orthogonaux (0 voisin de 0). Ces trois

comportements possédent des caractéristiques différentes que l'on peut visualiser sur la
figure (1.11).

Trajet continu Essai Bauschinger Trajets durs

A A

- o
€ £ €

Fig. L11: Différents comportements d'un matériau prédéformé
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;Lorsque apres prédéformation le matériau est rechargé dans les méme conditions (trajet
continu), sa réponse tend trés vite vers le comportement du matériau non prédéforme. Les
systémes de glissements activés sont les mémes pour les deux trajets.

Dans le cas de 'essai Bauschinger, les systémes de glissement activés lors de la précharge
sont réactivés en sens contraire. Le matériau présente une limite élastique inférieure a celle du
matériau non prédéformé et un écrouissage plus faible (mais jamais négatif) qui tend ensuite
vers celui du comportement monotone [HRT92].

Les trajets durs se caractérisent par leur haute limite élastique, supérieure a celle obtenue sans
préchargement, et par leur écrouissage négatif qui peut conduire a une localisation de la

déformation ou 4 une reprise du comportement selon le trajet monotone.

1.3.2.b) Evolution de la microstructure de dislocations lors d'un changement de trajet

Le matériau prédéformé puis déchargé présente une microstructure spécifique, induite par
son premier chargement. Aprés quelques pour-cent de déformation suivant le deuxiéme
trajet, ces arrangements de dislocations évoluent vers les configurations caractéristiques du
nouveau mode de sollicitation [FS83], [S86], [RS89]. Ces modifications débutent a
différents instants suivant les grains, elles sont d'autant plus retardées que la prédéformation
est importante, mais elles se produisent de toute fagon, quelle que soit la succession des
chargements. Cette affirmation est vérifiée méme lorsque la déformation nécessaire a
'établissement de la nouvelle microstructure ne peut étre atteinte pour des raisons
d'instabilité plastique. En effet, cela ne signifie pas que la configuration de dislocations
n'évolue pas, mais au contraire que cette transformation a conduit a une localisation précoce
de la déformation.

Lorsque la déformation suivant le second trajet atteint & peu prés celle de la prédéformation, »
le matériau semble avoir perdu totalement la mémoire de 1'ancienne microstructure. Les
arrangements de dislocations ne se distinguent de ceux créés dans un échantillon non
prédéformé que par une trés faible différence de taille des cellules et d'épaisseur des parois.
En effet, un matériau subissant un trajet complexe quelconque requiert généralement une
contrainte de recharge supérieure a celle du trajet monotone (cf. figure 1.11), ce qui facilite
l'arrangement des dislocations dans les parois pour un taux de déformation donné. En
conséquence, I'épaisseur des parois et la taille des cellules est plus faible si le matériau a subi
une prédéformation antérieure (cf. chapitre 1.2.2.d) [FS83], [S86].

Observons les mécanismes d'un trajet complexe quelconque a partir de 1'échelle
microscopique. Dans les premiers instants de la recharge, de nouveaux systémes de

"<

glissements s'activent. La microstructure du matériau prédéformé devient "étrangére” (alien
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dislocation substructure) et constitue un obstacle aux systémes de glissement actifs lors du
‘nouveau trajet si ceux-ci étaient latents pendant la prédéformation. En effet, le libre parcours
rhoyén des dislocations étant restreint 2 la taille des cellules caractéristiques du premier trajet,
la déformation se produit uniqdement a I'intérieur de ces cellules. Par le biais d'interactions
dislocations-parois, l'augmentation de la contrainte imposée permet ensuite aux dislocations
de franchir les murs des cellules. La microstructure relative a la prédéformation disparait par
restauration dynamique des dislocations qui la composent [T92]. La nouvelle structure
cellulaire peut commencer 2 se développer.

La période de transition structurale décrite plus haut s'avére plus ou moins dangereuse pour
le matériau suivant la forme et I'orientation des cellules 4 transformer. Car si I'évolution de
structures a parois planes vers une structure de forme équiaxe se déroule de fagon continue,
il n'en est pas de méme pour la transformation inverse. En effet, les cellules équiaxes,
induites par une expansion équibiaxiale, se forment a partir des parois planes des cellules
générées par une prédéformation en traction uniaxiale. La premiére microstructure se dissous
naturellement et les deux configurations peuvent parfois cohabiter dans un méme grain. Au
contraire, le passage de cellules fermées a des cellules trés allongées met en jeu de fortes
interactions dislocations-parois. La transition structurale se déroule brutalement par
déblocage rapide des dislocations ce qui peut initier la formation de microbandes de
cisaillement [S86]. Ce phénoméne se rencontre également dans le cas de trajets durs générant
des cellules de méme forme mais d'orientation trés différente.

Dans le cas d'un trajet continu ou lorsque les axes principaux de déformation maximale des
deux trajets sont presque paralleles, les systémes de glissement actifs lors de la
prédéformation sont sollicités de nouveau  la recharge. Les structures de dislocations créées
par le premier trajet ne font pas obstacle au glissement des dislocations et se consolident au
cours de la recharge.

Le trajet de type Bauschinger active également les mémes systémes de glissement que la
précharge mais cette fois dans le sens opposé. Les dislocations accumulées dans les parois
par un déplacement positif sont maintenant sollicitées dans le sens opposé. Les dislocations
constituant les couches extérieures des enchevétrements sont trés mobiles lorsque la
contrair_lte les pousse vers le centre de la cellule et non vers l'intérieur des parois. Ainsi, la
structure de dislocations se dissout en laissant quelques débris qui constituent les obstacles
sur lesquels vont se construire les cellules relatives au trajet inverse [RS89].

Le trajet complexe se distingue donc du trajet monotone par cette phase d'annihilation puis
de reconstruction de la microstructure. Cette transition peut s'effectuer de fagon continue ou
brutale selon la succession des trajets ce qui entraine des conséquences, parfois dangereuses,

sur le comportement macroscopique du matériau.
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1.3.2.c) Relations entre I'évolution de la microstructure et le comportement macroscopique

De nombreux essais ont été réalisés afin de dégager les caractéristiques communes des trajets
complexes. Les chargements séquentiels traction-traction, définis par une prédéformation en
traction uniaxiale suivie d'une deuxiéme traction selon un axe différent faisant un angle y
avec la premiére direction, permettent de décrire 6 sur le segment [-0.5, 1] [S86], [RS88].
Les trajets traction-cisaillement, consistant en une prédéformation en traction suivie d'un
cisaillement dont la direction décrit un angle o avec la direction de tréction, permettent
d'atteindre les valeurs de 6 comprises dans le segment —%,—g] [S86], [RS89], [T92].

Les séquences traction-expansion équibiaxiale et déformation plane-traction correspondent a
des valeurs uniques de 6 répertoriées dans le tableau .1 [S86]. En explorant une large plage
de trajets complexes, l'ensemble de ces essais permet de corréler les phénomenes
macroscopiques aux configurations de dislocations. Ainsi, l'allure de la courbe
caractéristique des premiers instants de la recharge est schématisée par la figure 1.12 dans le
cas d'un trajet dur.

_ ~ reprise du comportement monotone

-
e -—-y -
-
-
~

4
* instabilité plastique

Déformation plastique
dans les cellules

Fig. 1.12: Comportement a la recharge d'un matériau prédéformé

Apres une faible déformation élastiqué (a) apparait un seuil de microplasticité (b) di aux
mouvements des dislocations 2 l'intérieur des cellules. La courbe présente ensuite un
domaine A fort écrouissage (¢) qui résulte, du faible parcours moyen des dislocations qui se
trouvent limitées 2 l'intérieur des cellules, ainsi que du peu de dislocations mobiles & ce stade
de la déformation. Le franchissement des parois (d) définit le seuil d'écoulement plastique
macroscopique qui est généralement plus élevé que la contrainte de précharge Op. Le
domaine de transition des structures cellulaires (e) conduit 4 un écrouissage inférieur a celui

de la courbe monotone, parfois méme négatif. Le comportement du matériau peut, soit
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rejoindre la courbe monotone, soit présenter une instabilité plastique précoce conduisant 2 la
-ruine de 1'€chantillon.

Une des spécificités rhéologiques d'un matériau a la recharge est sa limite élastique

macroscopique. L'évolution du rapport de la contrainte équivalente a la recharge sur la

contrainte de prédéformation % en fonction du paramétre caractéristique des changements
' »p

de trajet 8 peut étre représenté de maniére qualitative sur la figure 1.13 [S86]. Ainsi, en

donnant une indication sur l'augmentation relative de la contrainte en fonction du

changement de trajet, la courbe % représente une mesure de l'obstacle constitué par les
p

parois.

courbe simulée

résultats expérimentaux
en traction-traction

Fig. 1.13: % ‘en fonction de ©
|4

Ces courbes mettent en évidence une contrainte a la recharge généralement supérieure 2 la
contrainte de prédéformation (avec un maximum pour les trajets durs) sauf pour le cas

particulier du trajet continu et pour les trajets définis par 0 € [-1, — g] présentant un effet

Bauschinger d'autant plus marqué que 0 se rapproche de -1.

Ces courbes traduisent Ie fait que la microstructure induite lors de la prédéformation écrouit
les systémes de glissement de fagon anisotrope. Les cissions critiques des systémes réactivés
dans le méme sens (trajets pseudo-continu) sont les mémes que pour la prédéformation. Les
systemes réactivés en sens inverse (essais pseudo-Bauschinger) sont adoucis du fait du
glissement facile des dislocations. Au contraire, les systémes latents lors de la
prédéformation ont été durcis par le développement de murs de dislocations traversant leur
plan de glissement. Les cellules de dislocations constituent donc des obstacles au

mouvement des dislocations sur les nouveaux systemes de glissement

Les essais précédents permettent également de caractériser 1'écrouissage aprés recharge et
I'apparition d'instabilités plastiques précoces. Lorsque la transition structurale est brutale
(passage de cellules fermées a des cellules allongées, trajets durs), le phénoméne
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d'avalanche de dislocations, di & la destruction par les dislocations mobiles des obstacles a
-leur mouvement, conduit 2 un écrouissage faible qui peut devenir négatif pour des taux de
prédéformation élevés. Ces trajets durs sont généralement le si¢ge d'une localisation précoce
de la déformation plastique par initiation de microbandes de cisaillement pouvant causer la
ruine du matériau (cf. Figure 1.11) [S86]. Thuillier propose une condition nécessaire (mais
non suffisante) a la formation de microbandes en fonction de la prédéformation: une
microbande ne pourra se développer que si le systéme de glissement qui lui est associé était
latent lors de la précharge [T92].

Pour un trajet pseudo-continu (6 =1) la prédéformation n'ayant pas d'incidence sur la
microstructure, la contrainte a la recharge et 1'écrouissage sont similaires a ceux du trajet
monotone. Ceci est vérifié quel que soit le trajet défini par 6 =1, c'est a dire aussi bien pour
une traction-traction suivant les mémes directions que pour un chargement traction-
cisaillement avec o = 45° [S86], [RS89], [RS88]. Ces trajets séquentiels ne présentent pas
de localisation de la déformation précoce.

L'essai pseudo-Bauschinger réalisé en traction-cisaillement pour o = 135° laisse apparaitre
une limite de microplasticité trés visible, du fait de la grande mobilité des dislocations dans
les cellules, ainsi qu'une faible limite d'écoulement plastique macroscopique [RS89], [T92].
Ce type de trajet ne présente pas d'instabilité plastique rapide.

Il est bon de faire remarquer que dans le cas d'essais sur le cuivre, les contraintes a la
recharge sont inférieures 2 la contrainte de prédéformation quel que soit 0. Cette différence
avec l'acier est encore mal expliquée. Elle peut provenir, soit de I'anisotropie initiale qui
situe la courbe de prédéformation au-dessus des courbes de recharge, soit de la nature
cristalline du cuivre (plus petit nombre de syst¢mes de glissement dans les CFC), soit de sa
structure granulaire (petits grains) [RS88], [SSR88].

1.3.3 - Conclusions

Les nombreuses observations montrent que la morphologie et l'orientation de la
microstructure dépendent du nombre de systémes actifs dans le grain et donc de la
sollicitation mécanique imposée. Un seul systtme actif conduit a la formation d'une
configuration a parois planes, deux systémes actifs donnent des parallélogrammes alors que
trois systémes actifs engendrent une structure isotrope. Les parois des cellules formées
s'orientent A quelques degrés pres suivant les plans de glissement actifs.

L'action de la structure cellulaire ainsi formée ne se cantonne pas au niveau microscopique
mais entraine des répercutions sur le comportement macroscopique. En outre, étant le
précurseur des microbandes de cisaillement, elle constitue la cause premiére des phénomenes
d'instabilité plastique.
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En trajet complexe, le comportement d'un matériau dépend de la texture initiale, de son
‘évolution et de la microstructure générée par le premier chargement. Raphanel et al. [RS88],
[RSB86] démontrent que, pour des prédéformations modérées, la limite d'écoulement
plastique résulte prinéipalement de I'effet de la microstructure. Ce phénomeéne est encore
plus marqué en trajet dur. Ainsi, la structure cellulaire induite par le premier trajet entraine
généralement plusieurs répercutions macroscopiques qui peuvent apparaitre plus ou moins
prononcées suivant le pourcentage de prédéformation et le type de changement de trajet
(valeur de ©). Dans le cas général, le comportement d'un matériau 2 la recharge est
caractérisé par: 7

*  une contrainte 3 la recharge supérieure a la contrainte atteinte en prédéformation

* un écrouissage plus faible 4 méme déformation que dans le cas d'un trajet monotone

» l'apparition d'instabilités plastiques.

Mis a part Rauch [R95] qui déduit, a partir d'essais de cisaillement-cisaillement réalisés a
différentes températures de précharge, que seule la densité de dislocations et non leur
structuration contrdle le comportement mécanique de l'acier doux, toutes les observations
confirment I'importance du rdle des structures cellulaires de dislocations sur la rhéologie des
changements de trajet. Il parait donc tout a fait justifié de modéliser le comportement
macroscopique et l'apparition d'instabilités plastiques pour des trajets monotones ou
complexes a partir d'une description des arrangements de dislocations 2 1'échelle
microscopique. Dans le chapitre suivant une historique des modgles traitant ces problémes

nous confortent dans cette idée et permet d'orienter notre recherche.

-130-



Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le.comportement

1.4 - MODELISATIONS

Le cadre des modélisations théoriques est basé sur les observations microscopiques et
macroscopiques détaillées précédemment. Ces modeles visent a décrire le comportement
global et les modifications locales du matériau ainsi que le phénomene de localisation de la
déformation en tenant compte de la structure cellulaire de dislocations. Ils peuvent ainsi se
substituer aux courbes limites de formage trés utilisées dans 1'industrie, mais qui nécessitent
des campagnes d'essais trés lourdes surtout dans le cas de changements de trajet.

La difficulté de ce probléme réside dans I'extréme complexité des mécanismes de formation
et d'évolution des cellules de dislocations qui viennent d'étre résumés. Il est clair qu'aucune
théorie ne peut prendre en compte tant de phénomenes, car cela nécessiterait un nombre tres
important (infini) de variables internes. Le probléme doit étre simplifi€ afin de permettre un
développement théorique capable d'aboutir & des applications, tout en conservant les notions
physiques essentielles.

Ainsi, deux philosophies se distinguent par l'utilisation de variables internes différentes pour
caractériser les organisations de dislocations. On peut en effet décrire la microstructure
cellulaire soit par sa densité de dislocations, soit par les variables topologiques et
morphologiques associées aux cellules. Le but de cette partie n'est pas de détailler les

équations relatives & ces modeles mais de dresser un apergu de leurs possibilités.
1.4.1 - Modeles liés a la densité de dislocations

Ces modeles s'inspirent de la démarche phénoménologique développée, dans le cas d'un
chargement monotone, par Mecking et al. [MK81] qui définit la contrainte d'écoulement et
1'écrouissage en fonction de la densité totale de dislocations. D'autres études récentes traitent
certains trajets complexes en introduisant des variables internes supplémentaires [T92],
[R93], [HRT92], [Te092]. Les modélisations sont actuellement plus abouties dans le cas des
métaux CFC par rapport aux métaux CC du fait de la plus grande complexité des
mécanismes physiques présents dans les cubiques centrés [R92].

D'une maniére générale cette démarche nécessite une description phénoménologique &

I'échelle microscopique de

e la contrainte d'écoulement en fonction des parameétres d'essais (€, T) et de la
microstructure définie par les paramétres o;

c=0(,T,..,0;) ie{1,2,..,n} (1.3)

e laloi d'évolution de cette structure avec la déformation.
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dai

E=f(é’ T,...,%;) i,je{L,2,...,n} 1.4)

A partir de ce formalisme, il est possible d'élaborer différentes lois de comportement et
‘d'évolution des variables internes afin de représenter au mieux la rhéologie du matériau. Les
nouveaux coefficients introduits dans ces relations sont ensuite identifiés a partir d'essais
expérimentaux.

Développons maintenant quelques exemples de trajets particuliers afin de comprendre les
difficultés de ces méthodes.

I.4.1a) Trajets monotones

Dans le cas d'un trajet monotone traité en plasticité cristalline, les variables ir;temes sont les
glissements plastiques v définis pour chaque systdme de glissement et la densité de
dislocations p sur chaque plan. La contrainte d'écoulement sur le plan de glissement indicé
"1" se décompose généralement en deux contributions associées respectivement 2 la friction

du réseau et aux interactions avec les dislocations sécantes "j". Pour un acier doux [T92]:

%
T =To(7, T)+pb{ > By p; (L5)
j |

avec W le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers
p; les densités de dislocations relatives aux systémes de glissement actifs "j"

Bij les coefficients caractérisant les interactions entre les différentes dislocations

La densité de dislocations mobiles varie trés peu, I'évolution de la densité de dislocations sur
chaque syst¢me de glissement résulte de la compétition entre accumulation et annihilation des
dislocations fixes au cours de I'essai [R93]. Ce qui donne sur chaque plan de glissement:

dp 1 .
Y =——g(T)- 1.6
a7 bA g, T)p (1.6)

avec A le libre parcours moyen des dislocations
g une fonction représentant les phénomeénes de restauration

Ces lois permettent de décrire 1'écrouissage des aciers doux soumis 2 un chargement

monotone, mais elles doivent étre adaptées afin de représenter le cas de sollicitations

complexes.
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I.4.1.b) Trajets durs

Dans le cas de trajets durs, il est nécessaire de considérer les interactions du nouveau
chargement avec les structures de dislocations introduites lors de la prédéformation. L'étude
de trajets durs en cisaillement autorise I'hypothése de glissement simple pour chacune des

séquences de ces chargements. Thuillier propose une modélisation qualitative des trajets
complexes en introduisant la densité de dislocation relative a la prédéformation (p,) et la

nouvelle densité de dislocations (p,) [T92]. Les nouvelles lois découlent des équations (1.5)
et (L6). | |

. %

T =To(1: )+ 1 b (Bon P +Byp Pp) @7
—_— ,T . t - ,T . ’ 18

ay. gp(e, T)-p, € dy. DA g,(&T)-py (1.8)

La loi d'évolution de la densité de dislocations p,, traduit le fait que la microstructure

préexistante tend a disparaitre au cours du deuxiéme trajet et que cette restauration

dynamique est d'autant plus lente que le taux de prédéformation est élevé.

Un tel modele ne représente que I'adoucissement lié 2 la destruction de la microstructure de
prédéformation. La phase de microplasticité qui précéde cette période transitoire ainsi que le
durcissement des microbandes suivant 1'adoucissement ne sont pas modélisés. Un modele

plus complexe traite ces phénomenes dans le cas d'un essai Bauschinger.

1.4.1.c) Essais Bauschinger

Afin de définir précisément les phénomenes de microplasticité, de transition structurale et de
reprise de 1'écrouissage, Hu et al. [HRT92], [Te092] introduisent de nouvelles variables
internes O = {P, R, X}. La variable P permet de prendre en compte la polarité des parois
cellulaires résultant d'empilements de dislocations du méme signe. R décrit les
réarrangements de dislocations durant la phase de transition et le parametre X traduit
l'influence des enchevétrements de dislocations de moindre stabilité.

Le comportement du matériau est géré par un critére de plasticité F, la loi d'écoulement qui
lui est associée, et les différentes lois d'évolution des variables internes.

F(c,0) =|o - X]- (R, +|P|+R) =0 (1.9)
avec R, lalimite initiale du critére
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La description rigoureuse des mécanismes présents lors d'un essai Bauschinger nécessite, en
‘plus des nouvelles variables internes, des lois d'évolution spécifiques a chaque phénomene.
C'est & dire des lois basées sur des considérations physiques et adaptées aux cas du trajet
monotone, de la microplasticité, de la désintégration des structures préexistantes et de la
construction des nouvelles configurations [HRT92], [Te092]. Ces formulations, plus
complexes que celles décrites précédemment, ne sont pas détaillées ici.

Apres identification des parameétres a 1'aide d'essais simples, cette modélisation du
comportement d'un acier calmé aluminium en trajet Bauschinger fournit d'excellents résultats
en accord avec I'expérience. Le faible écrouissage en début de trajet inverse et la reprise du
comportement asymptotique, correspondant respectivement a la dissolution de la premiére
microstructure et a la formation d'une nouvelle microstructure aprés désintégration compléte
des configurations préexistantes, sont parfaitement représentés. L'évolution de la

microstructure est suivie a travers les variables internes P, R et X.
1.4.1.d) Conclusions

Ces modeles décrivant la structure cellulaire de dislocations par le biais de variables internes
liées a la densité de dislocations permettent d'obtenir rapidement de bons résultats qualitatifs
[R92], [T92]. Une description plus exhaustive des phénoménes conduit & une formulation
plus complexe nécessitant d'avantage de paramétres a identifier, mais permet en contrepartie
de coller parfaitement & l'expérience [HRT92].

Cependant, ces théories modélisent le comportement du matériau uniquement pour les
changements de trajet étudiés. L'adaptation de tels modeles a d'autres sollicitations nécessite
une nouvelle étude des phénomenes de stockage et d'annihilation afin de définir les lois
d'évolution correspondant a ces trajets. Cet inconvénient découle directement du choix des
variables internes. Une autre maniére de prendre en compte les cellules de dislocations
consiste a considérer la géométrie de cette structure plutdt que les dislocations qui la

composent.
I.4.2 - Modéeles liés a la morphologie des cellules de dislocations

Ces modélisations sont basées sur la différence d'activité plastique existant entre les parois et
I'intérieur des cellules (cf. le paragraphe 1.2.2.d). Les contraintes internes importantes dans
les enchevétrements de dislocations (environ trois fois la contrainte d'écoulement)
contrastent nettement avec les faibles contraintes internes des zones de glissement facile. Les

cellules de dislocations peuvent donc étre assimilées a une structure biphasée constituée
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d'une phase molle (l'intérieur des cellules) et d'une phase dure (les parois) [M83] (cf. figure
T1.14).

L'approche biphasée permet ainsi de décrire les interactions entre groupes de dislocations,
c'est a dire les interactions de type cellule-paroi et non plus du type dislocation-dislocation
~ comme c'était le cas pour les modeles précédents. Les parametres importants sont maintenant
la forme et 'orientation de cellules, indépendamment des systémes de glissement actifs sur
lesquels elles se sont formées. Les différentes modélisations utilisant cette démarche

inaugurée par Mughrabi [M83] sont les approches autocohérentes et thermodynamiques.

Grain AR T parois T phase dure

cellules phase molle

Fig. I.14: Modélisation biphasée de la microstructure intragranulaire

1.4.2.a) Approche micromécanique par champs moyens couplée au modeéle autocohérent

Au départ, l'approche autocohérente est une méthode de transition d'échelle méso-macro qui
tient compte de la plasticité cristalline mais considére les grains comme des volumes
homogenes. Ce modele donne de bons résultats concernant la texture cristallographique et le
comportement macroscopique mais il est incapable de représenter les phénomenes
d'instabilité plastique et les changements de trajet.

Une premiere amélioration consiste 2 assimiler le grain 2 une structure biphasée fixe
représentant la microstructure intragranulaire [M94], [MLKB94], [MLB94]. Dans ce cas les
cellules sont modélisées par des ellipsoides figées et seule la matrice d'écrouissage non local
traduit les mécanismes li€s aux dislocations. Le comportement du grain est déterminé par une
approche micromécanique par champs moyens dont les variables internes sont les
glissements plastiques moyens de la phase molle et de la phase dure. Le modéle autocohérent
permet ensuite de réaliser la transition d'échelle méso-macro, c'est a dire du grain vers le
polycristal. Ce modele fournit une bonne représentation des contraintes internes
intragranulaires (d'ordre 3) mais I'immobilité des cellules empéche de décrire les
changements de trajet.
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Comme le laissaient pressentir les chapitres antérieurs, la description du comportement des
‘trajets complexes passe forcément par la libre évolution des cellules de dislocations. Les
hétérogénéités plastiques intragranulaires doivent donc étre décrites par une structure
biphasée a frontiéres mobiles. Ce qui nécessite, par rapport au modéle précédent,
l'introduction de nouvelles variables internes caractérisant la forme et l'orientation des
cellules [L95], [LBM97].

Les criteres d'évolution des variables morphologiques et topologiques sont calqués sur le
critére de Schmidt. Les forces motrices utilisées sont déterminées 2 partir d'une démarche
thermodynamique et les forces critiques a partir de la matrice d'écrouissage non local. Cette
matrice traduit les phénomeénes de durcissement des parois provoqué par le glissement
plastique dans les cellules, mais les nombreux termes relatifs aux nouvelles variables restent
inconnus. Les lois d'évolution de ces variables sont données par la régle de consistence.

- La mise en place de ce probléme 2 frontieres mobiles s'avére trés complexe & cause du
nombre important de variables internes (glissements plastiques dans chaque phase, forme et
orientation des cellules), et sa traduction informatique se heurte a d'‘énormes problémes de
capacité et d'instabilité numériques. Des hypothéses restrictives concernant la matrice
d'écrouissage en partie inconnue, la fraction volumique et la morphologie sont nécessaires
la programmation. Malgré cela, le comportement macroscopique et les évolutions de
I'orientation et des axes des cellules ellipsoidales sont conformes aux observations dans le
cas de trajet monotone (cf. 1.3.1). En revanche, les simplifications effectuées ne permettent
pas de traduire les trajets complexes.

Le handicap de l'approche micromécanique par champs moyens couplée a la méthode
autocohérente réside dans ses nombreuses variables internes qui rendent actuellement
impossible la mise en oeuvre numérique du modéle complet. L'idéal serait de déterminer une
approche simplifiée fournissant des résultats encourageants.

1.4.2.b) Approche thermodynamique

Cette approche vise a déterminer le comportement du matériau et la localisation de la
déformation a partir de considérations énergétiques utilisant un nombre de variables internes
réduit. Partant de 13, David [D97] propose, dans le cas du cisaillement simple, un modéle
simplifi€¢ mais cependant treés intéressant.

Un matériau biphasé, constitué d'inclusions aplaties suivant la direction de cisaillement
modélise la formation de bandes de cisaillement. Les variables internes sont limitées au strict
minimum. II s'agit du glissement plastique moyen de la matrice y°, du glissement plastique

moyen des inclusions yi et du plus grand demi-axe "a". Le diameétre des inclusions peut
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donc augmenter, traduisant ainsi la propagation des microbandes. Le comportement
‘macroscopique se déduit des grandeurs locales par des opérations de moyenne sur les
phases. La structure granulaire de I'acier n'est donc pas représentée par ce modele.

< T

T

Fig. 115: Modéle biphasé évolutif simplifié
L'évolution des variables internes est donnée par la régle de consistence appliquée a la
généralisation du critére de Schmidt. Les forces critiques nécessaires sont définies a l'aide
d'une matrice d'écrouissage isotrope et les forces thermodynamiques correspondent a la

dérivée de 1'énergie libre par rapport aux variables internes:

T(2-v)cA

— 2 _ w0 2 i_ a0 i_ a0
Bp=-4i(Ad-DE-1 - A (f -y)+ E e (0 )
F,=d4pAa?[E-y -Aal (y—y)] - TEETVEA ;i _y0)

v a-v)
. 5 - .
Fo=2pA @ —7-4a(B-v-Aa? (¢ —19)+ 22V 3 422) (rf -1°))

4(1-v)
(1.10)

", n

avec E la variable pilote, A une constante et "c" le plus petit demi-axe fixé

Le comportement macroscopique du trajet monotone en cisaillement est bien représenté et
traduit notamment I'apparition du phénoméne de localisation de la déformation plastique
dans les bandes de cisaillement (cf. figure 1.16). Tant que "a" reste constant (la force motrice
sur "a" est inférieur  la force critique) le systéme réagit comme un matériau biphasé normal.

Par contre, lorsque cette force critique est atteinte, 1'évolution de "a" entraine une
redistribution des vitesses 7' et ¥° et conduit & un adoucissement macroscopique associé au

fait que 1'ensemble de la microstructure évolue.

L'originalité de ce type de modele réside dans I'étude de la localisation de la déformation a
 partir de I'énergie libre et non pas 2 partir de notions d'adoucissement traduites sous forme
de termes négatifs dans la matrice d'écrouissage. Ce modele simplifi¢ donne de bons
résultats et prouve 1'intérét d'une telle démarche.
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Fig. 1.16: Evolution de la contrainte macroscopique et des variables internes

Sans perdre de vue les acquis autocohérents, nous nous engageons vers une généralisation
de ce type de modele. Ainsi, & partir d'une représentation biphasée de la microstructure
intragranulaire couplée a une approche thermodynamique, nous cherchons a décrire
I'évolution des cellules de dislocations (leur forme et orientation) et leurs conséquences

macroscopiques, notamment lors de changements de trajet.
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1.5 - CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Les modeles définis a une échelle "trop macroscopique” ne parviennent pas a représenter
correctement 'apparition de la localisation de la déformation ni les trajets complexes car ils
négligent des mécanismes microscopiques essentiels influengant ces phénomenes. Il est donc
nécessaire de baser notre étude sur les nombreuses observations microscopiques qui
démontrent I'importance des hétérogénéités intragranulaires. Un bilan de ces structures
permet de dégager le mécanisme prépondérant d'hétérogénéisation intragranulaire par

développement de cellules de dislocations.

Aprés quelques pour-cent de déformation, les dislocations d'un matériau recuit, réparties
initialement de maniére aléatoire, se regroupent pour former une structure organisée. Ces
arrangements composés de zones a faible et forte densité de dislocations définissent les
cellules de dislocations. Elles se caractérisent par des contraintes internes trés élevées dans
les parois (largement prépondérantes devant les contraintes internes d'ordre 2), et par une
grande différence d'activité plastique entre les régions.

Certains paramétres tels que la température, la vitesse de déformation et la structure
granulaire de l'acier ont une influence sur la microstructure cellulaire. Mais la variable
essentielle, définissant la forme et I'orientation des cellules, correspond au chargement
mécanique imposé a l'échantillon. En effet, les enchevétrements de dislocations se
développent suivant les plans des systémes de glissement actifs, ce qui entraine une
organisation des parois au niveau du polycristal appelée texture de microstructure. Les
cellules participent au comportement du matériau et constituent également la mémoire du

matériau vis a vis des sollicitations antérieures.

Lors de changements de trajet, la premi¢re microstructure se dissous progressivement pour
disparaitre complétement au profit des cellules de dislocations caractéristiques du second
chargement. Suivant le changement de trajet, de fortes interactions apparaissent entre la
microstructure générée par la prédéformation et le second chemin de déformation. La
structure cellulaire est alors a l'origine des phénomenes d'instabilité plastique précoce par
formation de microbandes de cisaillement.

Toutes ces observations démontrent la grande complexité de la physique des microstructures
de dislocations. Toute modélisation nécessite forcément 1'établissement d'hypothéses
simplificatrices (la premiére étant de négliger les effets intergranulaires) afin de réduire le
nombre de variables internes. Ainsi, la représentation des cellules de dislocations peut
s'effectuer, soit par l'intermédiaire des densités locales de dislocations qui la composent, soit

par une description biphasée de cette structure qui résulte directement de la grande différence
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d'activité plastique existant entre les parois et l'intérieur des cellules. En traitant les
‘Interactions du type cellule-paroi, la modélisation biphasée traduit la résistance des structures
cellulaires lors d'un changement de trajet ce qui devrait permettre de modéliser l'apparition
d'une localisation de la déformation.

Le cadre de la modélisation développée dans la suite est donc basé sur une représentation
biphasée évolutive a écrouissage non local de la microstructure. "Evolutive” car les
cellules peuvent s'orienter et changer de forme suivant le chargement appliqué. "Ecrouissage
non local” car les dislocations mobiles a I'intérieur des cellules se stockent dans les parois et
contribuent & durcir cette zone. Le comportement macroscopique du matériau est ensuite
obtenu par une opération de moyenne sur les phases, ce qui revient A négliger la structure
granulaire de I'acier au profit des microstructures intragranulaires.

La résolution de ce probleme s'effectue par le biais d'une formulation therrriodynamique a
variables internes qui se déroule de la fagon suivante:

La premiere étape de cette démarche, développée dans la deuxiéme partie, implique le calcul
de I'énergie libre de Helmholtz qui dépendra des variables internes choisies pour représenter
le modele. Formulée dans le cas général, elle peut s'adapter a de multiples problémes tels
que les changements de phase, les alliages 8 mémoire de forme et les aciers TRIP. L'énergie
€lastique stockée est ensuite appliquée au cas des cellules de dislocations modélisées sous la
forme d'un biphasé selon une approche par champs moyens. Les variables internes du
modele se composent des déformations plastiques dans chaque phase et de paramétres
définissant la forme et I'orientation des cellules. La complexité des calculs variationnels nous
amene & exprimer I'énergie libre sous une forme invariante. Ce formalisme permet d'obtenir
des résultats intéressants sur la stabilité des configurations statiques de dislocations et

démontre ainsi I'importance de I'énergie de Helmholtz dans les problémes micromécaniques.

La troisi¢me partie compléte, théoriquement et numériquement, le modéle biphasé évolutif
non local. Afin de ne pas multiplier le nombre de paramétres, la plasticité est traitée de
maniére phénoménologique a I'échelle microscopique. La plasticité étant un processus
thermodynamiquement irréversible, il est nécessaire de calculer 1'énergie dissipée par les
mécanismes inélastiques. La dissipation permet alors de déterminer plus facilement les forces
motrices associées a chaque variable interne. Les forces critiques se déduisent en supposant
un frottement constant sur la frontiére mobile et leur variation nécessite 'emploi d'une
matrice d'écrouissage non locale. L'évolution des variables internes est donnée par la régle
de consistence associ€e au critére utilisé. Les résultats numériques, obtenus moyennant
quelques hypothéses, permettent de suivre les modifications de la microstructure et mettent

en évidence les phénomenes d'instabilité plastique pour des trajets monotones et complexes.
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CHAPITRE II

Forme invariante de I'énergie libre de Helmholtz
et applications

L'énergie libre de Helmholtz correspond a 1'énergie €lastique stockée dans le cas d'une
transformation a température constante. Elle provient des déformations €lastiques li€es, soit
au chargement extérieur, soit aux contraintes internes. Cette énergie joue un role essentiel
dans la résolution des problémes micromécaniques car elle permet de déterminer la
dissipation du systéme (cf. chapitre III) et les forces motrices associées aux variables
internes. La connaissance de I'énergie libre est donc nécessaire pour suivre I'€volution des
grandeurs microscopiques et donc macroscopiques de nombreux problémes (changements
de phases, AMF, aciers TRIP).

Les équations relatives au calcul de 1'énergie libre de Helmholtz sont tout d'abord détaillées
dans le cadre général d'un domaine contenant des interfaces de discontinuités, pour €tre
ensuite adaptées au probleéme de la microstructure cellulaire modélisée par un matériau
biphasé. Le bilan des difficultés inhérentes a cette formule, notamment pour le calcul
variationnel, nous conduit & exprimer 1'énergie libre sous une forme invariante. Cette
démarche permet d'établir une expression simplifiée de 1'énergie de Helmholtz que l'on peut
ensuite appliquer 2 l'étude de la stabilité des configurations statiques de dislocations.

II.1 - CALCUL DE L'ENERGIE LIBRE DANS UN CADRE GENERAL

Le domaine de validité de notre étude se limite aux cas des transformations quasi-statiques
(forces d'inertie négligées) vérifiant les hypothéses de petites perturbations (déformations et
rotations infinitésimales). Ces restrictions sont valables pour les grandeurs microscopiques
et macroscopiques.

Aprés un récapitulatif des équations de base, locales et globales, relatives a notre probléme,
on s'intéressera au déroulement des calculs proprement dit. Signalons auparavant, que la
mise en annexe de la détermination des contraintes internes (Annexe A) a été effectuée dans
un but de clarté, afin de ne pas perturber le déroulement du raisonnement. Elle ne présage en
rien de l'importance de ce calcul, que I'on peut d'ailleurs qualifier d'essentiel.
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IL.1.1 - Position du probléme

Considérons un milieu de volume V, supposé infini, libre de contrainte, mais soumis sur sa

frontiére dV 2 un déplacement imposé ud défini par:

uf! = Ej x; (IL1)
avec Ej;la déformation macroscopique
X; un point du contour

oV

Fig. IL1: Position du probléeme

Ce milieu contient des surfaces de discontinuités mobiles T supposées parfaites, de normale
N et de vitesse W. Le saut [x] d'une grandeur x 2 travers la frontiere ¥ est donné par:

[x]=x"-x" (11.2)
II.1.1.a) Grandeurs locales

A forces volumiques nulles, le champ de contrainte doit vérifier les conditions d'équilibre

quasi-statique
des moments: oj(r) = 0;i(1) (I1.3)
et des forces: 0j,; (=0 . (11.4)

Les €quations de compatibilité traduisent la continuité du champ de déplacement u(r), elles

imposent:

€ixl uj"lk =0 . (IIS)
avec €= {1,~1,0} suivant que les indices décrivent une permutation circulaire de 12 3,

une permutation non circulaire, ou que deux indices sont égaux.
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La partition du gradient de déplacement en une partie symétrique et antisymétrique définit
"alors les tenseurs de déformation € et de rotation ®. Dans le cadre de I'hypothése des petites
perturbations, les expressions linéarisées sont les suivantes:

u; (1) = g5(r) + 0y (r) (11.6)

» avec £ij(r) = %(ui,j(r) + uj,i(r)) et (r) = %(ui,j(r) - uj,i(r)) ar7n

Le principe de superposition permet de décomposer la déformation totale en une déformation
élastique et une déformation inélastique qui se réduit dans notre cas aux déformations

plastiques.

g;5(r) = g5(r) +ef(1) (IL8)

/

Le comportement élastique du matériau, que nous supposons linéaire et homogeéne, est
donné par la loi de Hooke:

0;(r) = Cjjiq € (r) etinversement € = Cglld O (11.9)

Les interfaces mobiles X étant supposées parfaites, les équations d'équilibre (I1.4) et de
compatibilité (I1.5) entrainent les sauts suivants (cf. II.2):

[;]=vf@®-vi @) =0 (IL11)

En résumé, les équations locales sont:

'O'ij(l') = 0;(r)

Gj;,i(1) =0

u; ;(r) = g;(r) + @y (r)

g;j(r) = %(ui,j(r)+ uj,i(r)) et ;(r) = %(ui,j(r) - uj’i(r))

leg(r) = €5(r) +€B(r)

II.12
05(r) = Cyjq €g1(1) ({L12)

uf = E; x; surdV

\[O'ij Nj]=0 et [u;]=0 2atravers X
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II.1.1.b) Grandeurs macroscopiques

Pour tout champ de contraintes statiquement admissibles (divo =0 et 6-n=X-n sur la
frontiére dV) et tout champ de déformations cinématiquement admissibles (€ compatible,
dérivant d'un champ de déplacement u vérifiant u = E-x sur la frontiére V), on montre
que les grandeurs locales £(r) et o(r) sont reliées aux grandeurs globales E et par une

simple opération de moyenne volumique:

1
L= VJ.Gij(r) av (I1.13)
v
1 -
E; = v j g;(r) dV (I1.14)
A\ ’

La déformation macroscopique E peut également se décomposer en une partie élastique et
une partie plastique. En effet, les constantes élastiques étant supposées uniformes, nous

obtenons en combinant les équations (I1.8), (IL.9) et (I.13):

1 - 1
By = VJ.(&‘%(T) +e§() dV = Cjly Ty + VJSE () dv (IL15)
v v
Ainsi, la déformation totale s'écrit: Ey; = Ef, + EiIJ’- (11.16)

avec les déformations macroscopiques élastique E° et plastique EP correspondant aux
moyennes volumiques des grandeurs microscopiques respectives, c'est a dire:

1 1
Efj = VJ.ES(I.) dVv et Eg = Vjeg(r) dv (I1.17)
v

v
Les équations (I1.13) et (II.17) conduisent alors 2 la loi de Hooke macroscopique:

% = Cija BY etinversement Ef = Cjyy Ty (IL18)
II.1.2 - Energie libre de Helmholtz
L'énergie libre de Helmholtz se définit, 'dans le cas isotherme, a partir de la densité

volumique d'énergie élastique ¢(r) par:
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O(E, °) = Jq)(r) dv (IL.19)

avec  ¢(r) = 3 6(r) €5 (1) (I1.20)

En substituant dans (II.19) les équations (I1.20), (I1.8) puis (II.7), on obtient compte tenu
des symétries du tenseur des contraintes (I1.3):

D(E, e?) =1 j oy5(0) v (1) dV -1 _[ G;i(r) €}(r) dV (I1.21)

v

Intégrons par parties la premiere intégrale sans oublier les conditions d'équilibre quasi-
statique (II.4). L'énergie libre devient: , /

O(E, eP)=%j(oij<r) ui(m) dV—%jcij(oag(r)dV @2y

v

Le théoreéme de la divergence appliqué a une intégrale volumique dont le domaine contient
des surfaces de discontinuité ¥ de normale N est défini par [G73]:

de dv = §T n; dS—j[T N;]ds | (I1.23)
Y av >

avec T un tenseur quelconque et
dv la surface fermée de normale n; frontiere du volume V,

D'aprés (I1.10) et (IL.11), le saut [oij u N j] est égal &:
[0 u; Nj] =0 uf Nj—of u] Nj =cf uf N;-o} uf Nj=0 (11.24)
Ce qui permet de transformer la premiére intégrale en intégrale surfacique telle que:

®(E, eP) = %§cij(r) u;(r) n; dS— %J'cij(r) eb(r) dv (11.25)

av v

En tout point r de coordonnées x, appartenant a la frontiére dv délimitant le milieu V, le
vecteur déplacement u; est imposé par la formule (II.1). Ce qui donne:
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®(E, eP) = %{»cﬁ(r) Ey X, nj dS— %joij(r) ek (r) dV (11.26)

av v

Le théoréme de la divergence (I1.23) appliqué a I'intégrale de surface, associé & la condition
d'interface parfaite (II.10), a I'équation d'équilibre (IL.4) et & la propriété d'uniformité de la
déformation moyenne, permettent d'obtenir l'intégrale volumique suivante:

q)(E, Sp) = % J‘Glj(r) Eik 8k_] dv —%J.O'ij(r) 85(1‘) dav I1.27)
v A\
car  Xy; =08y, O étant le symbole de Kronecker

Puisque Ej §,; =E
contrainte (I1.13):

ij » 'équation (I1.27) devient par le biais de la relation de moyenne en

D(E, eP) =1 V E; Ty - %—Jcij(r) eb(r) dV (I1.28)

v

Prenons en compte maintenant, le fait que le tenseur des contraintes de Cauchy o(r) peut

étre décomposé en deux contributions:

Gij (r)= ZIJ + ’Cij(r) (I1.29)
avec  X;; le tenseur des contraintes macroscopiques défini par (II.13) et

T;;(r) le tenseur des contraintes internes

Le tenseur des contraintes internes T;(r) résulte uniquement du champ de déformation

inélastique et plus particulierement des incompatibilités du champ plastique €P(r). Les
propriétés de T;;(r) concernent évidemment: '

la condition d'équilibre quasi-statique: T;; ;(r) =0 (I1.30)

et la propriété de moyenne volumique nulle: Eij = %J‘Tij(r) dvV =0 (IL.31)

v

Le calcul de ce tenseur T;;(r) a partir des fonctions de Green est développé dans 'annexe A.

L'énergie de Helmholtz s'écrit donc en fonction de X, uniforme sur V, et de t(r), fonction

de la position:
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O(E, e?) =1 VE; Z; -1 Z; | ef(n) dV - -;-J'rij(r) eb(r) dV (11.32)

v v

ij

En considérant la moyenne des déformations plastiques sur V et la loi de Hooke
macroscopique données respectivement par (I.17) et (I.18), @ devient:
®(E, eP) = -;- A% (Eij Ci Ey —Eg Gija Eﬁl)—%!‘cij(r) eg(r) dv (11.33)

v

En substituant la déformation élastique macroscopique grace a (II.16), on obtient I'énergie
libre de Helmholtz pour un domaine quelconque, contenant des surfaces de discontinuité, et

sournis sur sa frontiére a des conditions limites en déplacement: ‘

®(E, €?) = 1 V (B~ E}) Cyju (B ~ER))- %inj(f) efn dv- (IL34)

v

L'énergie élastique stockée apparait bien comme la somme de deux termes, le premier

provenant du chargement extérieur et le deuxiéme dfi aux contraintes internes. Le calcul du
tenseur Tj;(r) est détaillé 2 I'Annexe A dans le cas général puis pour le probléme de

l'inclusion d'Eshelby-Kroner.

-53-



Chapitre II - Energie libre de Helmholtz, mise sous forme invariante et applications

IL2 - APPLICATION AU CAS DES CELLULES DE DISLOCATIONS

Le but de cette partie est d'expliciter 1'expression de I'énergie libre (I1.34) dans le cas
particulier des cellules de dislocations. La modé€lisation biphasée de la microstructure,
développée ci-dessous, restreint 2 six paramétres le nombre de variables internes associées
aux configurations de dislocations. De plus, I'application du probléme de l'inclusion
plastique d'Eshelby Kroner (cf. Annexe A) permet, tout en tenant compte des interactions
cellule-paroi, de simplifier considérablement les calculs liés  la détermination des contraintes
internes et donc de 1'énergie libre.

I1.2.1 - Représentation simplifiée de la structure cellulaire

La modélisation de la microstructure cellulaire s'appuie sur les constatation:; rapportées au
chapitre 1.2.2.d. Le glissement plastique facilité a I'intérieur des cellules V*, de méme que
les fortes contraintes internes dans les parois V", traduisent la différence trés nette d'activité
plastique entre les zones & forte et faible densité de dislocations (cf. figure I1.2 page
suivante). Cette caractéristique permet de représenter les arrangements de dislocations sous
la forme d'un composite biphasé constitué d'une phase molle  forte déformation plastique
(les cellules), et d'une phase dure a faible déformation plastique (les parois). L'interface oV*
délimitant chaque phase est supposée parfaite, c'est & dire que la continuité des vecteurs
contrainte et déplacement est vérifi€e. Le champ de déformation plastique local associé 4 ce
modele est alors représenté par un champ uniforme par morceau défini par les moyennes
volumiques sur chaque phase:

egs sireVs

sg(r) = (11.35)

85h sitreVh

avec &P et eP! les grandeurs locales moyennes, uniformes dans chaque phase.

La description de la microstructure par un modéle biphasé partage le grain en deux
domaines V*® (indice s comme soft = molle) et vh (indice h comme hard = dure). En
conséquence, pour toute variable macroscopique X décrite comme la moyenne volumique de
x(r) sur le domaine V, l'intégrale de volume sur V peut étre séparée en deux intégrales sur

chacune des phases en respectant la procédure suivante:

1 1 VS 1 vh
X=—J- dV=——jx r dV+———Ix dv 11.36
v x(r) vV (r) vVh h (r) ( )
v vs v
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S
_En définissant la fraction volumique de phase molle f par: f = VV d1.37)
yh
la fraction volumique de phase dure f' par: f'=(1-f)= v (11.38)

et les moyennes volumiques sur chaque phase par:

xs=%Jx(r)dV et xh=%jx(r)dV - (IL.39)

l'intégrale de volume devient: X =f x°+(1-f) xt : (11.40)

Les moyennes volumiques explicitées dans les formules (IL.13), (IL.14), (II 17) et (11.31)
s'expriment alors en fonction des grandeurs moyennes par phase:

Ty =fcf+(1- f)o - (IL41)
E.. =fef+(1-f)e] (I1.42)
Ef =fef+(1-1) eeh et BB =fef +(1-f)elf - (I1.43)
0=f1§+(1-f)1} (IL.44)

Cellules de dislocations _ Modgele biphasé

(r) T(P)T _ _
eP(r) eP(1) T lr T

I

>
r A r

Fig. I1.2: Différence d'activité plastique le long d'un axe r traversant la structure cellulaire

dans le cas réel et dans le cas biphasé.

-55-



Chapitre II - Energie libre de Helmholtz, mise sous foﬁne invariante et appliéations

La topologie du composite n'est pas choisie au hasard. Afin de représenter au mieux, les
configurations cellulaires de dislocations, le biphasé se compose d'une matrice de volume
vh représentant les parois, dans laquelle sont noyées des inclusions ellipsoidales de
volume total V* modélisant les cellules (cf. figure I1.2). Cette morphologie particuliére
permet d'une part, de traiter de multiples formes de cellules (sphériques, "oblates",
allongees, aplaties) et d'autre part, de limiter le nombre de variables internes.

En effet, la forme et I'orientation des cellules sont entiérement définies par six parameétres:
les trois demi-axes de l'ellipsoide (a, b, ¢ avec a>b>c) et les trois angles d'Euler (a, B,v)
orientant le repére propre de l'ellipsoide par rapport au repére macroscopique. Les évolutions
de ces six variables traduisent 2 elles seules les transformations morphologiques des cellules
de dislocations au cours de chargements monotones ou de changements de trajets. La
représentation de la microstructure par des inclusions ellipsoidales est donc une hypothése
forte qui assimile les formes quelconques des configurations de dislocations réelles 2 des

volumes simples, mais qui, en contrepartie, facilite considérablement le probléme.

De plus, afin de calculer les contraintes internes dans la phase molle tout en prenant en
compte les phénomenes d'interactions cellule-paroi vues au chapitre I, 1a représentation
biphasée s'effectue a l'aide du probléme de l'inclusion plastique d'Eshelby-Kroner (cf.
Annexe A). La structure cellulaire est donc remplacée par une somme de N microstructures
simplifiées schématisée a la figure I1.3. Chaque probléme élémentaire est constitué d'une
cellule de dislocations ellipsoidale v* de déformation plastique €, immergée dans une
matrice de volume V supposé infini devant v° soumise a la déformation plastique moyenne
EP donnée par (I1.43) qui permet ainsi de représenter les autres organisations cellule-paroi.
L'ensemble de ces N inclusions définit le volume de phase molle V® =N v* dans le
biphasé. La position de la cellule dans la matrice n'apparait pas dans une telle description,
seule 'orientation de l'inclusion est prise en compte.

Fig. I1.3: Modélisation de la microstructure cellulaire

Pour chaque motif, les hypothéses utilisées (inclusions ellipsoidales, déformation plastique

uniforme par morceau, matrice infinie) vérifient les conditions nécessaires & 1'application du

formalisme associé au probleme de l'inclusion plastique détaillé dans I'Annexe A. Cette
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démarche permet alors de calculer dans I'inclusion les tenseurs locaux des déformations, des
‘contraintes de Cauchy et des contraintes internes. Les résultats mettent en évidence la
propriété d'uniformité de ces tenseurs dans l'inclusion.

Les observations décrites dans la partie I montrent que les cellules de dislocations présentent
généralement une orientation et une morphologie commune dans chaque grain. il parait donc
justifié de ne considérer qu'une seule famitle d'inclusion (méme forme et méme orientation).
Toutes les cellules possédent ainsi les mémes variables internes morphologiques et
angulaires. Cette modélisation entraine 1'égalité des grandeurs locales dans chaque inclusion

qui peuvent donc étre confondues avec leur moyenne volumique sur la phase molle V°.

Le retour aux grandeurs macroscopiques s'effectue par les opérations de moyennes
volumiques (I1.41), (I1.42) et (11.44). Cela signifie que cette représentation biphasée de la
microstructure gomme la structure granulaire de I'acier pour ne prendre en compte que les
effets liés aux cellules de dislocations. Cette hypothése atteint évidemment ses limites
lorsque la sollicitation mécanique imposée admet plusieurs formes et orientations de cellules
possible. La solution serait alors de réaliser la transition d'échelle entre le grain et le matériau
suivant une procédure d'homogénéisation autocohérente.

En résumé, les huit variables internes de notre probléme sont:

* la déformation plastique dans la phase molle €?°

» la déformation plastique dans la phase dure gl

» les trois demi-axes (a, b, ¢) de l'ellipsoide

* les angles d'Euler (o, B, y) entre le repére propre de l'inclusion et le repére global

Nous souhaitons insister ici sur l'une des caractéristiques essentielles de notre travail. Le
probléme 1i€ aux cellules de dislocations se révéle étre totalement différent des études
classiques traitant les milieux hétérogenes. En effet, contrairement aux joints de grains fixes
du polycristal, dans notre cas, les fronti¢res entre phase molle et phase dure évoluent au
cours de la déformation plastique. La morphologie et I'orientation de I'inclusion appartenant
i l'ensemble des variables internes, notre probléme correspond a un probléme a frontiéres
libres. Cette situation entraine des complications 2 la fois théoriques et numériques.

I1.2.2 - Energie libre de Helmholtz

Nous allons maintenant spécifier I'énergie libre rappelée ci-dessous, dans le cadre de la
modélisation micromécanique par champs moyens représentant la microstructure de

dislocations:

-57-



Chapitre II - Energie libre de Helmholtz, mise sous Jorme invariante et applications

O(E, eP)=%V((Eij P) Cija (Exq —Ef, )) J T;(r) €2(r) dV (11.45)

A\

D'apres la démarche (I1.36), 1'intégrale de volume se sépare en deux intégrales sur chaque
phase. Les déformations plastiques locales étant modélisées par un tenseur uniforme par
morceau selon (I1.35), on obtient:

O(E, %, €”) = 1 V ((B; —E}) Cyq (B ~ER)) - LeP® j T(r) AV

s

v 11.46

L ph (IL.46)

~ 7 &jj j*c () dv
Vh

¢

Faisons apparaitre, grice a (I1.39), les moyennes volumiques par phase des contraintes
internes 1° et T".

1vh 8pl’l l’]l

(11.47)

CI)(E, s, eph) =1V ((Eij —EP) Cijq (By - Eﬁl)) -7V S el T

Le tenseur 7° est déterminé A partir du probléme de l'inclusion d'Eshelby-Kroner. Les
contraintes internes dans I'inclusion sont données par 'équation (A.31) de I'Annexe A pour
tout point appartenant a l'ellipsoide. Toutes les inclusions étant identiques, la moyenne
volumique des contraintes internes sur la phase molle est donc égale :

T =~ Cyimn (lnnia ~Smumta) (65 ~ER) | (IL.48)
avec  Ipnq le tenseur identité d'ordre 4 et S, le tenseur d'Eshelby

Rappelons les différentes caractéristiques du tenseur d'Eshelby: il est défini sur I'ellipsoide 2
partir des fonctions de Green par la relation (A.28). En conséquence, il est indépendant du
point de l'inclusion considéré, mais il est fonction des demi-axes (a, b, ¢) de I'ellipsoide et
de son orientation (o, [,y) par rapport au repere macroscopique. Le role du tenseur

d’Eshelby est essentiel puisqu'il représente les interactions cellule-paroi.

D'apres la propriété (I1.44) de moyenne nulle des contraintes internes sur le volume total, la
moyenne des contraintes internes sur la phase dure est donc:

£
™ = (T__f)cijmn (Xrunit = Seoait) (€55 — B ) (1L49)
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En reportant (I1.48) et (I1.49) dans I'énergie de Helmholtz (11.47), @ devient implicitement
‘fonction des variables internes de forme et d'orientation par l'intermédiaire du tenseur
d'Eshelby. Introduisons également les fractions volumiques de chaque phase grice aux
définitions (11.37), (I1.38), il vient alors:

a,b,c ,
d)(E, P, eph,{ }]:‘— v ((Eij —Ef) Cyjig (Eyq - Eﬁl)) +

o,B,y (IL.50)

%V f (egs - si%h) Cijmn (Imnkl - Smnkl) (SET - EEI)

Aprés avoir remplacé le tenseur des déformations plastiques macroscopiques d'apres (I1.43),
on obtient finalement I'énergie élastique stockée dans la structure cellulaire de dislocations:

’

a,b,c
d)[E, e®s, eP",{a 5 Y}J =1v ((Eij ~f el —(1-£) ") Cyy (B —f el - (1= 1) eg{‘))

+ %V f(1-1) (Egs —Egh) Cumn (Imnkl _Smnkl) (eﬁf —SE_{])

1.51)

L'énergie complémentaire ¥ est également trés utilisée lorsque le probleme est piloté en
contrainte. Elle se définit comme le dual de 1'énergie de Helmholtz par :

¥Y=VZIE-® (IL.52)

L'énergie complémentaire relative a notre biphasé est donnée par:

a,b,c _

~1vEa-)(e2 - &) Cymn (L = Srama) (€8 - 01

(I1.53)

I1.2.3 - Discussion

L'énergie libre de Helmholtz & ainsi que 1'énergie complémentaire ¥ dépendent de

différentes variables:
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* lavariable pilote:

' la déformation macroscopique E ou la contrainte macroscopique

* les variables internes plastiques:
les déformations plastiques dans chaque phase: P et PP

* lesvariables internes morphologiques contenues dans le tenseur d'Eshelby:
les demi-axes (a, b, c) de l'ellipsoide
les angles d'Euler (a, B, ) orientant I'inclusion

La principale difficulté des équations (I1.51) et (I1.53) réside dans le calcul du tenseur
d'Eshelby donné par (A.28) et plus particuliérement dans sa dépendance vis a vis des
variables internes. En effet, il dépend intrinséquement des paramétres de forme (a, b, c)
décrivant l'inclusion, mais son expression explicite n'est connue que pour quelques
géométries particulieres telles que la sphére ou les ellipsoides plats [M82]. De plus, le fait
que ce tenseur soit défini dans le repére principal de l'ellipsoide I'améne 2 étre également
fonction des variables orientant l'inclusion par rapport au repére macroscopique dans lequel
sont exprimés les tenseurs de déformation. En conséquence, de grandes difficultés
apparaissent lors des calculs variationnels impliquant les variables morphologiques. Nous
pouvons citer sur ce point le travail de Sabar et al. [SBB91] sur le probléme de 1'inclusion a
frontiére mobile.

La résolution de notre probléme 2 frontiére libre requiert donc des opérations ardues de

dérivation de l'énergie libre par rapport aux paramétres de forme i‘—)— = 8@8_8. Ceci

da oS oa

: . g : oS
nécessite, en effet, la connaissance de la dérivée partielle du tenseur d'Eshelby W trés
a

difficile a obtenir.

D'aprés ces constatations, il apparait nécessaire de transformer l'expression de I'énergie de
Helmholtz afin de la rendre applicable aux problémes a frontieres mobiles. Nous proposons
pour cela une formulation invariante de @ dans laquelle les paramétres morphologiques de
l'inclusion ellipsoidale apparaissent uniquement par le biais d'intégrales elliptiques
irréductibles [M82]. Aprés un résumé de la technique de mise sous forme invariante, le
chapitre suivant est consacré a l'application de cette méthode au terme compliqué ¢,

découlant des contraintes internes, et défini par:

a,b,c
(P(gps, gph,{a 5 Y}J =ivVIiQa-1) (eg_s _ gil}h) Cijmn (Tnnkt = Simiat) (eﬁf - gfg}‘) (I1.54)
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L'expression ainsi obtenue permet alors de traiter de nombreux problémes développés dans
'la partie (IL.4).
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IL3 - MISE SOUS FORME INVARIANTE DE L'ENERGIE LIBRE

La formulation invariante est particulierement intéressante pour modéliser des lois
anisotropes ou non linéaires. Elle permet en effet de simplifier ces expressions complexes en
les écrivant sous la forme d'une somme de termes simples prenant en compte les conditions )
d'invariance et les symétries du matériau. Cette démarche conduit alors A une unité des
différentes représentations car, pour deux équations distinctes mais fonction des mémes

variables, les termes élémentaires des sommes seront semblables.

Cette théorie peut aussi bien s'appliquer & des fonctions a valeur scalaire ou tensorielle,
dépendant de tenseurs symétriques, antisymétriques et de vecteurs. Elle a été développée en
particulier par Boehler [B75], [B87a], Spencer [S71], [S87] et Betten [B82], [B&87] dans le
cas de tenseurs d'ordre 2 et d'ordre 4. De nombreux problémes mécaniques réelatifs aux lois
de comportement anisotropes utilisent déja cette formulation [B87a], [B87b],[B75], [B78],
que nous allons maintenant appliquer au calcul de I'énergie de Helmholtz aprés un rappel des

principes essentiels.
I1.3.1 - Conditions d'invariance

Afin de définir les notions de base de la théorie des invariants, il est nécessaire d'introduire
deux fonctions f(g, &) (a valeur scalaire) et F(g, &) (a valeur tensorielle) dépendant de
plusieurs tenseurs d'ordre 2 caractérisant le chargement (noté € ) et la structure du matériau
(noté &). Cette distinction entre chargement et structure découle des deux sources
d'anisotropie rencontrées en mécanique des matériaux. En effet, l'anisotropie d'un corps se
manifeste lorsque I'on modifie différemment I'orientation de la sollicitation mécanique
(traction, écoulement plastique), et I'orientation de sa structure interne (cristal, téle laminée
orthotrope). C'est par rapport a l'anisotropie de structure que sera définie la notion

d'invariance.

I1.3.1.a) Principe de l'isotropie de l'espace

Les lois constitutives sont assujetties aux conditions d'invariance du principe de I'isotropie
de I'espace. Ce principe s'applique 4 toute fonction, qu'elles soient isotropes ou anisotropes,

a valeur scalaire ou tensorielle.

Soit Q une transformation appartenant au groupe orthogonal Q. Le groupe orthogonal O
comprend toutes les rotations et les réflexions, c'est a dire toutes transformations dont la

matrice associée M vérifie les conditions suivantes:
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MM =1 et det M ==l (11.55)

Le principe de l'isotropie de l'espace traduit le fait que les transformations par Q des tenseurs
d'ordre 2 de chargement € et de structure £ aboutissent au méme résultat que la

transformation de la fonction. C'est-a-dire:

FQeQ.Q&Q")=QF(e§) Q' |
VQeO= (11.56)
f(QeQ,QE Q') =f(e.E)

Ces relations définissent les conditions d'invariance d'une fonction lorsque le principe de
l'isotropie de I'espace lui est appliqué. Le principe de I'isotropie de l'espace correspond en
fait 4 un mouvement de corps solide. Toutes les fonctions sont donc isotropés par rapport a
leurs deux arguments € et &.

I1.3.1.b) Matériaux isotropes

Lorsque I'on applique 4 un matériau isotrope une transformation orthogonale arbitraire Q, le

tenseur de structure reste inchangé. Ainsi:

VQeO= Q&tQ'=¢ (IL57)

Le principe de I'isotropie de l'espace se résume donc a:

F(QeQ',QEQ')=FQe Q' & )=QF(&E)Q
VQeO= (IL58)
fQeQ'.QEQ)=£(QeQ"E )=1(5)

Dans ce cas les fonctions sont isotropes par rapport a I'ensemble (8, &) et également par

rapport au chargement € seul.

I1.3.1.c) Matériaux anisotropes

Un matériau est anisotrope si, lorsqu'on lui applique une transformation orthogonale
arbitraire Q, la fonction obtenue est différente de la fonction premiére. Si seules les
transformations I et -I laissent la fonction invariante, la structure du matériau est 'anisotropie
générale. Mais si le matériau présente des symétries, celles-ci constituent un sous-groupe S
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du groupe orthogonal O. S est alors appelé le groupe de symétries du matériau c'est-a-dire le
‘groupe d'invariance.

Appliquons le principe de l'isotropie de I'espace pour une transformation appartenant cette
fois au grou‘pe d'invariance S: '

FlQeQ\.QEQ)=F(QeQ"&)=QF(t) Q'

VQeS=>
f(QeQ,QEQ")=f(Qe Q& )=1f(s)

(IL59)

Dans ce cas, la fonction est toujours isotrope par rapport au couple (z—:, &), mais anisotrope

par rapport au chargement €.
Une forme particuliére d'anisotropie, l'orthotropie, nous intéresse tout spécialement
puisqu'elle correspond au cas des cellules de dislocation ellipsoidales.

I1.3.1.d) Orthotropie

Un matériau orthotrope présente trois directions orthogonales privilégiées qui correspondent,
dans le cas de notre modgle, aux trois axes de I'ellipsoide: (vy,v,,vs3)

Le groupe d'invariance S est donné par l'ensemble suivant:

S={+I,R,Ry,R3} (I1.60)
avec R;,R,,R; les réflexions par rapport aux plans de base du repére orthogonal
(Vll,Vz,V:)’).

On introduit les tenseurs de structure de l'inclusion M; = &; exprimées par les relations

suivantes dans le repere de 1'ellipsoide:

M1=V1®Vl M2=V2®V2 M3=V3®V3
1 00 0 0O 0 0O
(IL61)
M;=|0 0 O M,=|0 1 O M3=[(0 0 O
0 0O 0 0 0, 0 01

Les tenseurs M; sont bien invariants par rapport au groupe de symétries du matériau S. Il

possede de plus la propriété suivante:

M, +M, +M, =1 (IL62)

avec Ile tenseur identité du second ordre
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Ainsi, en appliquant les conditions d'invariance a la fonction F(e,§) pour une

transformation appartenant au groupe d'invariance S on obtient:
VQeS=FQe Q.M My, M;) = Q F( & ,M;,My, M;3)Q' (IL.63)

F est donc isotrope par rapport 2 I'ensemble (& ,M, ,M,,M3) mais orthotrope par rapport au

chargement €.
I1.3.2 - Représentation invariante d'une fonction

Les notions d'invariance et de symétrie étant maintenant éclaircies, nous pouvons détailler la
technique de mise sous forme invariante de fonctions scalaires ou tensorielles. Considérons
pour cela, une fonction scalaire f et une fonction tensorielle F d'ordre 2 dépendant toute les
deux de n tenseurs symétriques du second ordre Ay, A,,..., Ay, de m tenseurs

antisymétriques d'ordre 2 Wy, W,, ..., Wy, de p vecteurs V;, V,, ..., V, et des q tenseurs
de structures du second ordre &;, &5, ..., Eq-

11.3.2.a) Représentation des fonctions 3 valeur scalaire f (An,Wm,Vp, F,q). ‘

La représentation d'une fonction 2 valeur scalaire est appelée invariant par rapport au groupe
de symétrie du matériau S. Elle peut s'effectuer & partir d'une combinaison de polyndmes,
ou d'une combinaison de fonctions générales, construits sur une base d'invariants scalaires
appelée base d'intégrité (I}, I,..., I;) [B87a]. Le terme @ que nous cherchons a modifier

étant quadratique en AeP, nous développons ici la méthode polynomiale.

Les éléments de cette base sont des scalaires simples (produit scalaire, trace de matrice) qui
dépendent des arguments A, W,V de la fonction et de I'anisotropie du matériau décrite

par les tenseurs de structure Y;q. Ils possédent les caractéristiques classiques des éléments

d'une base, c'est-a-dire qu'ils permettent de générer suivant (I1.64) toutes fonctions a valeur
scalaire et qu'aucun élément de cette base ne peut &tre exprimé comme un polynéme des

éléments restants.

£( A Wi Vpr Eq) = D04 P, (1 (Ans Wans Vi ) (1L64)

avec O des constantes
P, des polyndmes construits sur la base d'intégrité
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11.3.2.b) Représentation des fonctions tensorielles F(An,Wm,Vp, §q)

La représentation polynomiale des fonctions tensorielles est appelée forme invariante par
rapport au groupe de symétries du matériau S. C'est une combinaison linéaire sur une base
de générateurs tensoriels (Gl, G,, .., Gs), et les coefficients de cette combinaison sont des
polyndmes €élaborés a partir de la base d'intégrité correspondant aux mémes arguments.

Les éléments de la base de générateurs sont des tenseurs simples (An, Anziq) qui
dépendent également des arguments A, W, V, de la fonction et de l'anisotropie du
matériau iq. Ils possedent les caractéristiques classiques des éléments d'une base [B87a].

F(An’wmvvp’gq) = ZB:(Ik) Gi(An’Wm’Vp’éq)
i ’ (I1.65)
avec  B; des polyndmes construits sur la base d'intégrité

I1.3.2.c) Bases d'intégrité

Les invariants constituant une base d'intégrité dépendent des variables considérées et des
symétries du matériau. Ces bases ont été déterminées une fois pour toutes et sont regroupées
dans différentes tables en fonction du nombre de variables et de leur type (tenseurs
symétriques d'ordre 2, vecteurs ...) ainsi que des symétries du matériau [S87], [B87a].

11 est important de distinguer les deux sortes d'invariants scalaires que I'on peut construire
dans le cas des matériaux anisotropes. Afin d'illustrer cela placons-nous dans le cas
particulier de I'orthotropie et d'une variable tensorielle symétrique du second ordre (noté &)

qui correspond a notre probléme.

Les tenseurs caractérisant ce probléme se résument 2 la variable € et aux trois tenseurs liés 2
la structure orthotrope: (M, M,, M3) définis par (IL.61). Les termes de la base d'intégrité

sont des invariants simples sous forme de traces de matrices associées i ces tenseurs. Ces
invariants se classent en deux familles, ils peuvent soit ne dépendre que du tenseur de
chargement, soit étre fonction du tenseur € et de un ou plusieurs tenseurs de structure. Ceci

entraine des propriétés d'invariance différentes. Dans le premier cas on a:

Tr(Q g Q‘) =Tre

YVQeO
=0T Tr(Qth)2=Tre2

(I1.66)

avec  Tr I'opérateur trace de matrice
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Tr € et Tr € sont invariants par le groupe orthogonal O. Ils sont donc appelés invariants
isotropes de €. Concernant les invariants fonction du chargement et des tenseurs de

structure, on remarque que:
VQeO0=Tr(QMQQeQ)=Tr(QMeQ)=Tr M) (IL67)

C'est 2 dire que Tr (M;€) est un invariant isotrope pour l'ensemble (€, M;). Mais si I'on

transforme le chargement € sans modifier la structure du matériau:

3Qe0> Tr(MlQ £ Qt) 2 Tr (M£) (11.68)

Tr (M;€) n'est pas invariant sauf si et seulement si la transformation Q appartient au groupe

des symétries du matériau S, dans ce cas seulement:

VQeS= Tr(MQeQ')=Tr(Mg) (IL.69)

Tr (M,€) est donc invariant par rapport au groupe d'invariance S. Il est donc appelé
invariant orthotrope.
Cet exemple dans le cas orthotrope a donc permis de mettre en évidence les groupes de

transformations par rapport auxquels les invariants restent inchangés.

11.3.2.d) Bases de générateurs

Comme les termes des bases d'intégrité, les générateurs dépendent des variables considérées
et des symétries du matériau. Les bases de générateurs sont regroupées dans différentes
tables en fonction du nombre et du type de variables et des symétries du matériau [S87], -
[B87a]. Les générateurs sont tous invariants par rapport au groupe de symétries du matériau:

S. Seul le tenseur identité est également un invariant par rapport au groupe orthogonal total
0.

I1.3.3 - Application de la formulation invariante a I'énergie de Helmholtz

La représentation invariante de I'énergie libre a pour objet de contourner les difficultés de
calcul inhérentes au tenseur d'Eshelby (cf. I1.2.3). Elle permet en effet de séparer les .
 variables internes de formes et d'orientation et ainsi de piloter indépendamment ces deux
paramétres afin de déterminer par exemple le minimum de 1'énergic @ pour certaines
configurations. C'est pourquoi, dans cette partie, nous développons, a I'aide de la théorie
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expliquée ci-dessus, le terme complexe de I'énergie libre correspondant 2 1'énergie élastique
‘li€e aux contraintes internes [AB97]. 1l s'agit de:

A'p a,b,c N I A : I
? 8’0([57 =2V £ =1 Aef Cyyny (L —Sronia) A2y (11.70)

P ebs_.ph
avec Aeij =£&5 — &
La variable pilote correspond au tenseur d'ordre 2 Agg. La fonction a valeur scalaire ¢

présente une structure orthotrope du fait, de la géométrie ellipsoidale du probléme, et du

tenseur d'Eshelby qui vérifie les propriétés d'invariance par rapport au groupe S défini par
(I.60). Les tenseurs de structure sont &; = {Ml, M,, M3}, donnés par les expressions

(IL61). Compte tenu de la propriété (I1.62), les tenseurs de structure peuvent également étre
choisis de la fagon suivante: &; = {Mj, My, I}. Ces deux cas présentant des intéréts

particuliers, nous les traitons tous les deux.

11.3.3.2) Calcul avec les tenseurs de structure &; = {M;, M,, M5}

La base d'intégrité orthotrope pour un tenseur symétrique du second ordre est donnée par
Boehler [B87a]:

Tr (M, A€P), Tr (M, A€P), Tr (M AeP),
2 2 2 3 (IL.71)
Tr (M1 AcP ),Tr (M2 Ae? ),Tr (M3 AP ),Tr (AsP )

avec Trl'opérateur trace de matrice

¢ est une fonction a valeur scalaire, sa mise sous forme invariante consiste donc a

l'exprimer comme une combinaison polynomiale sur la base d'invariants orthotropes (II.71)
suivant la définition (I1.64). Puisque ¢ ne dépend que du carré de AeP, sa représentation

invariante se limite a une expression quadratique en AeP,
@ =5V (1-1) Ak Cyjnn (Lnnkt — Smunta) Ay
2 2 2
= a;(Tr(MA€P))” +a,(Tr(MyAeP))” +a (Tr(M;AeP))
+a,Tr(M,A€P) - Tr(M,AeP ) + a;Tr(M, AeP) - Tr(M;AeP) | (11.72)
+agTr(M,AeP) - Tr(M3AeP) |

+a7Tr(M1A£p2) + agTr(Merpz) + a9Tr(M3A£p2 )
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Ce probléme dépend donc de neuf constantes a;, indépendantes du tenseur AeP et des

tenseurs de structure. Afin d'identifier ces coefficients, nous effectuons le calcul direct de la
fonction ¢. Aprés un calcul lourd effectué grace au logiciel Mathématica, nous obtenons une

expression de ¢ fonction des composantes du tenseur d'Eshelby et des constantes de Lamé

A et 1 puisque le tenseur des constantes élastiques est supposé isotrope.

1
=lvfia-f)aedC

o

[ A(1-S2200 = Si122 — S33m ) +
| 21(=Sp022 + 281212 — 281313 + 257323

(1= S3333 —S1133 — S2233) +

iimn (Imnki = Smnkt) Aéﬁl

1 ' AM1=S111—S211 —S3311) +
=lviqa-
21(=S111 + 281212 + 251313 —2S323

| 21(—S3333 — 251212 + 251313~ 2S232)

——————

| 21(=S1122 = S2211)

| 211(=S1133 — S3311)

| 21(—Sp33 — S3322)

"AM2 - S1111 = S2222 = St122 — S2211 — S3311 — S3302) +]
M2~ S;111 — S3333 — S1133 = S3311 — S2211 = S2233) +]

A2 —Sp20 —S3333 = S2233 = S3322 =Sy 133~

~—r ~

)] (Tr(MlAep))z +

(TrMpaeP)) +

(TrMaae?))’ +

Tr(M,AeP) - Tr(M,AeP ) +

Tr(MIAep) . Tr(M3A£p) +

+
“33) ]T (M,AeP) - Tr(M;AeP) +

H‘i‘L

2
[2“(1 - 281212 - 281313 + 282329] Tr(MlAep )+

[26(1 - 281512 + 281313 — 282303 Tr(MerP )

[21(1 + 28515 — 281313 — 25323 Tr M3Agp

N

)

(II.735

Les composantes du tenseur d'Eshelby peuvent étre exprimées en fonction d'intégrales

elliptiques [M82]. Afin d'organiser l'expression obtenue, nous définissons a partir de ces

intégrales I'ensemble de scalaires ci-dessous:

avec

Al = Il A12 = (3.2 +b2) IIZ
A2 = Iz A13 = (32 +02) 113
A3 = I3 A23 = (b2 + Cz) 123
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Ap=al

Ay =b2 1, (11.74)
Agy =c? I

I,,1,, 15, I;1, Ing, I35, Ip, I3, Ig, les intégrales elliptiques uniquement fonctions des

demi-axes de I'ellipsoide (a, b, ¢) et définies par:
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0

o0

Ill = 2nabc“‘—# I] = 2nabcjz—$——
0(a +5)“A(s) O(a +5)A(s)
(I1.75)
I, =21tach' R d;
0(a +5)(b” +8)A(s) .

wee DG =@ +5)% (02 +54 (2 +5)%

Les autres intégrales elliptiques s'obtiennent par des permutations circulaires simultanées de
(1,2,3)etde (a, b, c).

¢ se résume alors a:

Q= ‘;‘V f (1 - f) AEE Cl_)mn (Imnkl - Smnkl) AGE]
_ fa-Huv
8t (v-1D(R2v-1)

{[(2\;— l)én (V-D+2(1-2V) A;+ A, + A5 - AZ;] Tr(M, AeP?) +
[(2V - 1)(87'C (V - 1) + 2(1 - 2V) A2 + A12 + A23 - A13] Tr(M2A8p2) +

[@v-D@Er (v=1)+2(1-2V) Az + Aj3 + Ay ~ Ay ] Tr(M3 Aepz) +

[ 4mv(3—4v) +(1-3v+8V2)A, —3A,

] (TroM, Aap))2 +4
| +(1-3V) (Ajp +Ap3) +(2v—1) Ay

[ 47v(3 = 4v) + (1~ 3v+8V3)A, —3A,,

2
Tr(M., AcP
| +(1-3v) (A + Ap) +(2v=1) A3 ]( M A"+ /

[ 47v(3— 4v) + (1= 3v + 8V2)A; — 3A43

:|(Tr(M3 Aep))2 + ¥
AFA-3V) (A3 +Ax)+2V-1) Ay

_4n+(—1+3v—§_!2) As+(V=D) A |

Tr(M, AEP) -Tr(M, Aep) +
| +3V(Az3 — A —Ay)

47+ (—1+3v—-8V2) Ay +(V—1) A3 |

Tr(M,; AeP)- Tr(M; AeP) +
_+3V(A22 - All - A33)

-4n+(—1+ 3v—8v?) Aj+(v-DAp+
|3V(A;1— Ay —Asz)

]Tr(M2 A€P) - Tr(M, Aep)}

(I1.76)
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La représentation invariante de la fonction ¢ permet donc de séparer trés clairement les
termes dépendant uniquement des parametres de forme au travers des scalaires A; et Ay et

les termes fonction des variables d'orientation par le biais des traces des invariants
orthotropes. Cette formulation 2 partir des tenseur de structures &; = {Ml, M,, M3} permet

d'obtenir une expression symétrique par rapport aux trois axes de l'ellipsoide.

I1.3.3.b) Calcul avec les tenseurs de structure &; = {Ml,Mz,I}

Dans ce cas, la base d'intégrité se détermine a partir de la théorie de Spencer [S87]. Il
démontre que les invariants élémentaires définis pour quatre tenseurs symétriques A, B, C,

D sont les traces des produits de matrices ci-dessous:

A, A% A3, B,B2,B% CC%c’ D,DAD?

AB, AB¥, A’B2, AC, AC¥,A’C?, AD, AD™, A’D?,

BC, BC?*, B2, BD,BD*,B’D?, CD,CD%,C’D?,

ABC, A’BC*, A’B’C*, ABD, A’BD", A’B’D", AL77)
ACD, A%CD*, A%C?D*, BCD, B*CD*, B*C?Dx,

ABCD, ABDC, AZBCD*, A2BDC", A?B%CD, A2C2BD,

A2D2BC, B2C?AD, B’D?AC, C*D?AB, A2BACD®

* signifie que les termes obtenus par permutation circulaire des matrices font
également partie de la base d'intégrité.

En éliminant les termes redondants dus au cas particulier oli les matrices sont égales a
AeP M;,M,,1, la base d'intégrité relative a notre probléme se résume a:

Tr (M,AeP) , Tr (M,A€P) , Tr (AeP),

(IL78)
Tr (MlAepz) Tt (MzAspz), Tr (Aspz), Tr(Aep3)

Comme précédemment, la combinaison polynomiale quadratique en AeP dépend de neuf
constantes différentes que I'on détermine suivant le méme processus. Le résultat obtenu est

le suivant:
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2
=3f0- f)V{ZH(—Snu ~S3333 +Si133 + 3311 +481313) (Tr(M, Ae?))” +

2
21(=S222 —S3333 +S2233 + S3322 + 452323) (Tf(Mz Aep)) -

[2H(253333 +S1122 +S2211 = S1133 — S3313

Tr(Ml AEP) . Tr(Merp) +
—S2233 = S3322 + 451212 —4S2323) ] -

2 2
81(=Sy212 +S323) Tf(Ml AeP )+ 81(=Sy212 +Sy313) Tr (Mz AeP )"’
2”.(1 + 281212 - 281313 - 282325) TI'(Asz) +
[A(1-Sy133 — Sy233 — S3333) +

2
} (Tr(AeP)) +
| 211(281313 — 251912 + 25,373 — S3333)
[A(S1133 = S2211 — S3311 +S2233 — St111 + S3333) +
| 21(4S1212 — 451313 — 452323 —S1133 — S3311 +253333)

[A(S2233 —S1122 = S3320 +S1133 — S2220 +S3333) +
| 21(48)212 — 451313 — 452323 — S2233 — S3320 +253333)

] Tr(M, AeP)- Tr(AeP) + (IL79)

:l Tr(M, AeP)- Tr(AeP)

Les composantes du tenseur d'Eshelby sont exprimées en fonction des intégrales elliptiques
par le biais des scalaires définis dans les formules (II.72), ce qui donne:

_ fA-Hpv
81 (—1+Vv)(—-1+2v)

3(=1+2V)[ Agy + Agy — Ags | Tr(MpAeP)) 2+

2
{3[A11 +A33 - A13] (Tr(M1 ASP)) +

3 (—1 + 2V)[ A12 - A13 - A23 + 2A33] Tr(Ml Aep) . T['(M2A8p) +
2 (=14 2V)[(1=2V) (Aq = A3)+ App — Ags] Tr(Ml A£p2)+
. 2
2 (14 2V)[(1=2V) (Ay — A3)+ Apy — Aps] Tr(M2 AgP )+
(=14 2V)[ 87 (V= 1) = Ayp + Agz + Ags +2(1 —2V)A, ] Tr(Aepz) +

[(1+8V2)(A; = Ag) +2(1-2V)App +(-3+TV)Aps +

Tr(AeP)- Tr(M,; AeP)
| 2(—143V) Ags +3(2 = V)Ags = 3V(2A; + Ay + Ay — Agy)

[(1+8V2) (Ay — Ag) +2(1-2V) Ajy + 2(=1+3V) Ay +

Tr(Ae?)- Tr(M, AeP) +
| (-3+7V) Ay +3(2- V)Ag3 —3V(A; +2A, — Ay +Ay)

4TV (3~4v)+(1-3v+8v2) Ay —3Ag; +(-1+2V)A +}(Tr( Aep))2
[ (1=3V)(Ar3 + Ags)
(IL.80)
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L'intérét particulier de ces tenseurs de structure §; = {Ml,Mz,I} apparait lorsque l'on

by

s'intéresse & des déformations inélastiques a trace nulle. Cette propriété correspond
effectivement au cas de la plasticité traitée ici, mais également aux problemes de
transformation de phase tels que les alliages & mémoire de forme. Le terme de I'énergie de
Helmbholtz lié aux contraintes internes ¢ devient alors dans le cas o Aef) = 0:

@=LV £ (1~ Al Cijmn (unid ~ Srana) A
_Via-fp

2

2
3[ Ay + Asy = Ags] (Tr(M, A7) +
3[ A12 - A13 - A23 + 2A33] Tr(Ml Aep) . Tr(M2 Aep) +
2
2[(1-2V) (A —Aj)+Ap - A ]Tr(M AgP? )+
1 3 12 23 1 (II.SI)
2[(1-2v) (Ay — Ag)+ Ay — Aps] Tr(M2 Aep2)+

[ 8n (V -- A12 + A13 + A23 +2(1- 2V)A3] Tr(AEpz)}

La formule (I1.81) apparait donc trés compacte dans le cas ou Agf est nulle. Les deux
expressions (I1.76) et (IL.81) sont totalement équivalentes. Elles sont trés int€ressantes car
elles ne dépendent que d'un faible nombre de termes. La représentation invariante de ¢
permet de découpler la forme de I'ellipsoide contenue dans les composantes du tenseur
d'Eshelby et les rotations de I'inclusion présentes dans les éléments des bases d'intégrité.
Ces expressions sont invariantes par rapport au groupe de symétrie orthotrope. Mais si I'on
transforme uniquement AeP (sans la structure) par une transformation n'appartenant pas au
groupe d'invariance, il faudra alors effectuer le changement de repere qui sera nettement plus
facile a effectuer sous la forme invariante que sous la forme initiale.

Pour tout tenseur des déformations a trace nulle exprimé dans le repere d'orthotropie
l'expression (I1.81) peut se mettre sous la forme suivante:
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¢ =7V f1-1) Al Ciimn Tk — Snia ) AL
= ‘fgi_z_fi)_:%{Aeflz[":; Ay —3A53-2An+2(1-2v)(A; -2TW)]+

AR, [-3 A1y =3 Agy =2 Ays +2 (1-2v) (A, —2m)]+

A€, [=Apy +Ags + Ags +2 (1-2V) A +8% (v—1)]+

2 Aefzz[(Al +A,) (1=-2V)+ A, + 81 (V=1)]+

2 A€F32[(A1 +A3) (1-2V)+ A3 +81 (v=1)]+ (I1.82)

2 AR, [(Ay + Ag) (1= 2V)+ Aygs +8T (V=1 +

3 Aef) A1 Ay —Ags - Ags +2A5]]

4

Une telle formulation permet de préparer le terrain en vue du modéle biphasé évolutif en
appliquant cette expression a différents problémes de micromécanique relatifs aux

organisations de dislocations.
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IL.4 - APPLICATIONS A L'ETUDE DE CONFIGURATIONS STABLES DE
' DISLOCATIONS '

Une des questions essentielles se rapportant aux problémes des microstructures évolutives
réside dans la connaissance de leur état stable, sous réserve que celui-ci existe. Les
expressions obtenues au chapitre I1.3.3 permettent la résolution de situations complexes
telles que la stabilité d'une boucle de dislocation soumise a une contrainte, l'interaction de
boucles de dislocation avec un joint de grain et les microstructures cellulaires de faible
énergie [AB97], [ALB97]. A partir de ces problémes, nous pouvons comprendre les
mécanismes de propagation des boucles de dislocation et, 3 une échelle supérieure,
déterminer les configurations cellulaires stables. Les résultats exposés dans ce chapitre
présentent donc un intérét majeur en amont du modele biphasé évolutif.

.

11.4.1 - Modélisation commune aux trois cas traités

La topologie simplifiée, retenue pour représenter ces trois cas, correspond a une inclusion
ellipsoidale aplatie (piéce de monnaie) V! soumise 2 une déformation plastique gP! plongée
dans une matrice infinie VM de déformation plastique nulle (cf. figure II.4). Les
déformations plastiques locale et globale sont donc données par:

ePlsire V!
eP(r)=4 " et EP=f¢P! (11.83)
i _ M i ij
OsireV

avec  fla fraction volumique d'inclusion

(1, 2, 3) le repere macroscopique

1 (1’,2’,3)le repere lié 2 I’inclusion
a=b>c

(m p» 1) le repere lié au systeme
de glissement

Fig. I.4: Probléme élémentaire et description des différents repéres

Cette modélisation est assimilée au probléme de l'inclusion d'Eshelby (cf. Annexe A dans le
cas ol la déformation plastique de la matrice est nulle), le tenseur des contraintes internes

dans l'inclusion devient alors:
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T == Cijia ( Titmn — Skimn) € (1= ) (11.84)

avec  f = 0 puisque la matrice est supposée infinie.

D'ou
1
T == Cija ( Lmn — Skimn) €0 (IL.85)

La déformation plastique €P! résulte du glissement plastique y se produisant a I'intérieur de
I'inclusion sur le systéme de glissement unique (m, i) de direction i et de normale i. &P!

s'exprime dans le repere de glissement selon:

(11.86)

’

Si de plus, le repére du systéme de glissement (i, , i) est confondu avec le repére
orthotrope (1', 2', 3'), les formulations invariantes de 1'énergie libre de Helmholtz et
I'énergie complémentaire deviennent en tenant compte de (I1.83), (I1.84) et (I1.86):

@ (E, e, {Zl;,cy}) =3V (Eij ~-f 851) Cim (Ekl -f 81[:11)“"
- (I1.87)
Tor Claw L AT+ A (=29 + A +87 (v=1)]
¥ (3, P, {:E;}) =3V I Clijia Tg+1 VI el -
P i (I1.88)
ﬁ_{f) [(A;+A3) (1-2V)+ A3 + 87 (v—1)]

I1.4.2 - Stabilité d'une boucle de dislocation soumise & une contrainte

Nous cherchons ici & déterminer comment se comporte une boucle de dislocation déja
existante lorsqu'on lui applique une contrainte macroscopique ~ [AB97], [ALB97]. Le
probleme de la genése de ces défauts linéaires n'est pas pris en compte dans notre étude.

La boucle de dislocation peut étre considérée comme un ellipsoide aplati de demi-axes (a, a,
¢), siege d'une déformation plastique constante caractérisée par le vecteur de Burgers
B =b m od fm définit la direction de glissement et b le module du vecteur de Burgers. La
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normale au plan de glissement est notée 1. Le repére de glissement, confondu avec le repére
‘de l'inclusion décrit un angle de 45° par rapport 2 la direction de traction imposée, en accord
avec les observations expérimentales (cf. figure II.5). La cission résolue T sur le systeme de
glissement est donnée par:

T=3; m - (IL.89)

. 3 3 - rd rd rd b Y
Le glissement plastique y est considéré consFant et égal au rapport 2 ol ¢ correspond au

plus petit demi-axe de l'ellipsoide relié a la distance inter atomique du réseau cristallin.

A

Fig. IL5: Boucle de dislocation soumise a une contrainte

L'étude du développement d'une boucle de dislocation nous améne a considérer le demi-axe

aZC

a et la fraction volumique d'inclusion f définie par: f = %71:7 (I1.90)

comme les seules variables internes du probléme puisque le glissement plastique y est

supposé constant.

La variable pilote étant la déformation macroscopique X, nous étudions l'énergie
complémentaire (I.88) et plus particulierement la partie due aux déformations inélastiques et

au mouvement de l'interface définie par:
W(T,a)="¥ (1,2) -1V Z; Ciy Ty (11.91)

En explicitant les intégrales elliptiques pour un ellipsoide aplati (£<<1) [M82], nous

obtenons:

. ay2 o2 _ 22 T (RAY(—
Vv(T,a)= 3 bT(c) c 12 15 v) +4+211:(c)( 2+V) (I1.92)

4n unbzc 3w
@)
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‘Cette expression ne dépend que de la contrainte appliquée et du rayon a de la boucle de

dislocation puisque les autres termes (b, c) sont des paramétres du matériau.
La figure II.6 représente W en fonction du rapport £ et ceci pour différentes cissions

résolues T.

T =500 MPa

\ T =250 MPa

! / /
5000 L T=20MPa
4000 )

T=50 MPa

3000 ¢ .
T =100 MPa
2000 . :
1000 r /
1 v i L L 1 1 1 1 1 1 1 L 4’
200 /400

0 7
600 /800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200 2400 a
-1000 L e

wYlL6-107%n

-2000 |

-3000

-4000

-5000 r

Fig. I1.6: Energie complémentaire en fonction du rapport d'axe 2

La configuration stable d'une boucle de dislocation correspond au minimum de I'énergie
libre lorsque E est la variable pilote, donc au maximum de I'énergie complémentaire lorsque
2. est la variable pilote. Par conséquent, si la friction de la dislocation avec le réseau ( force
de Peierl Nabarro) est négligée, la figure I1.6 montre que les boucles de dislocation
deviennent instables si le rapport % est supérieur a la valeur qui minimise la courbe y. En
effet, lorsque le rayon de la boucle est inférieur a cette longueur critique, sa configuration
stable correspond & sa forme minimale, elle n'a pas tendance 2 s'expanser. Par contre, au-
dela de ce rapport d'axe, la boucle soumise a une contrainte cherche 4 maximiser son énergie
complémentaire en augmentant son rayon. Cette croissance sera limitée non pas par
I'obtention d'un maximum d'énergie mais par un obstacle tel que les dislocations d'une

forét.
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.On remarque également que le rayon critique varie en fonction de la contrainte

macroscopique appliquée. Ainsi, pour chaque rapport d'axe, on peut faire correspondre une
cission critique T, 2 partir de laquelle la boucle de dislocation commence a s'étendre. La

courbe I1.7 représente le rapport d'axe ¢ en fonction de la cission critique T.

C
a .
[}
0015 |
[ ]
[ ]
001 | .
[ ]
L ]
L ]
005 | .
L]
L ]
&
...
...
()
.'. L 1 L L I3
0 100 | 200 300 400 500
7. (Mpa)

Fig. I1.7: Valeur critique de 7 en fonction de la cission critique 7.

L'expression de T, explicitée ci-dessous s'obtient en annulant la dérivée par rapport 2 2 de
I'équation (11.92).

(-2+v)tubl 3 1 1 3 1
= a1 logpodfiez—1
= T l6 -1+ V) a(+2(—2+v)(%)2] *H a[+2(-z+v)(%)2]

(I1.93)

L'équation (I1.93) implique de fagon tacite 'hypothése d'inclusion aplatie 2>>1.Leterme

jw

W peut donc &tre négligé devant 1, ce qui entraine:
[
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b ,
To=0U " (I1.94)

C22VT _ 648 (I.95)
16 (—1+)

avec, enprenant v=0,3, o=
De cette maniére, en définissant la longueur critique a comme la distance entre les
dislocations de la forét, nous obtenons une nouvelle interprétation de la cission critique
comme étant fonction de la densité de dislocations de la forét.

Nous retrouvons ainsi la relation classique (I1.94) entre la cission critique et une longueur

critique "a" reliée avec le mécanisme de Taylor ou I'expansion des sources de Franck Read.
Le résultat (I1.95) est proche des valeurs couramment utilisées: o = 0,4 [LC70].

I1.4.3 - Interaction de boucles de dislocations avec un joint de gi'ain

L'influence des joints de grains sur la limite d'écoulement d'un polycristal est classiquement
introduite par l'intermédiaire de contraintes dues a un empilement de dislocations rectilignes
et parall¢les sans tenir compte de la courbure de la dislocation le long de 1a frontiére du grain.
Ce résultat est habituellement exprimé par la relation de Hall Petch [LC70]:

Ty =10+ (1.96)

Vd
avec d le diamétre moyen du grain
1° le champ de contrainte intragranulaire (forces de Peierls Nabarro, et / ou
écrouissage de la forét

Cependant, une telle relation n'est valable que pour les faibles tailles de grain. En effet, de
nombreuses observations démontrent que la formule ci-dessous est mieux adaptée que
(IL.96) aux résultats expérimentaux obtenus avec des matériaux a gros grains [ZJB95],
[H72], [DG82].

1. =1° +% I1.97)

La représentation invariante de I'énergie complémentaire (I1.88) va donc nous permettre, ici,

de parvenir a une description unifiée de 'effet de taille de grain.

La plastification du grain est décrite par un glissement uniforme d'amplitude ¥y dans un

volume ellipsoidal v! de demi-axes (d, 4, c) représentant un systéme de glissement de
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normale i et de direction m. Le repére de l'inclusion est confondu avec le repére du
‘systéme de glissement désorienté de 45° par rapport au repére de chargement. La sollicitation
mécanique imposée correspond a une traction notée X (cf. figure I1.8). On s'intéresse au
terme d'écroﬁissage cinématique qui dérive de I'énergie complémentaire (I1.88)

Fig. I1.8: Interaction d'une bande de glissement avec un joint de grain

La partie de I'énergie complémentaire due aux phénomenes inélastiques de mouvement
d'interface et de plasticité se définit cette fois par:

fuv 72
16 T (-1+vV)
avec A, A; et A5 définis selon (I1.74) et

T =X m; n; lacission résolue sur le plan de glissement

y(t,y)=fVyr- [(A;+A3) (1-2v)+ Aj3 +8 1 (-1+ V)] (I1.98)

La force motrice par unité de volume : t = % %P 11:99)
est donnée ci-dessous:
—f{t-—ET LA +Ay) (1-2V)+ Ay +8 7 (~1+V)} (I1.100)
8w(-1+V)

Cette expressmn laisse apparaitre le terme d'écrouissage cinématique T associé aux
contraintes internes dues aux boucles de dislocation situées 2 I'intersection de V! et du joint
de grain. T s'éerit:
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«___ By B ) |
T _8n(—1+v){(A1+A3)(1 2V)+ A3 +8 7 (-1+v)} (I1.101)

1" est linéaire en Y et fortement dépendant des paramétres géométriques d et ¢ par le biais
des scalaires A, Aj et A;.

La figure I1.9 représente, point par point, les valeurs prises par I'écrouissage cinématique T

-1 -1
en fonction des rapports (%) et (%) ? pour un glissement plastique y de 0,2%. Les

constantes €élastiques correspondent 2 celles couramment utilisées dans les aciers, c'est 4
dire: B =80000 Mpa et v = 0,3 [AB97], [BCA97a], [BCA97b].

v (Mpa) 1_
o |
50 |
40 [
30 |
20 |

10 [

. d\! )
Fig. I1.9: Ecrouissage cinématique T en fonction de (—) et (—) 2
c
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Pour les faibles tailles de grains (% < 50), on observe une relation quasi-linéaire entre T et
1

d\ 2 : L o o
(—) 2 alors que pour les gros grains, (% > 100), la relation est approximativement lin€aire
C .

('

Ainsi, bien que simplifié et incomplet (non prise en compte des empilements et d'une
éventuelle accommodation plastique) le modgle présenté montre la nécessité de tenir compte
des structures tridimensionnelles de dislocations lorsque I'on veut interpréter ou modéliser

certains effets d'échelle.

I1.4.4 - Microstructures de dislocations a faible énergie )
Nous cherchons, dans ce chapitre, 4 analyser la stabilité des orientations prise par une cellule
de dislocation soumise 2 une traction X et cela pour différents rapports d'axes. Le probléme
se limite 2 un seul systéme de glissement actif (fh, ii) incliné de 45° par rapport a la direction
de traction. La cellule est assimilée 2 une inclusion ellipsoidale dont le repére principal peut

pivoter suivant un angle 8 avec le repére du systéme de glissement (cf. figure II. 10).

Fig. I1.10: Position du probléme

L'énergie élastique interne relative 2 notre situation est adaptée de (I1.81) telle que:

2 [ 26 2(1-2V)(A;+A3)-3An-Ap
_ fuvy —2 A3 — Ay +4T (4v-3)
32r (1-V) )
+2 cos20 ((A;+A3) (1-2V) + Aj3 + 8T (v—1))
avec L =80000 Mpaet v=0,3

? (I1.102)
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La figure IT.11 représente @ en fonction de l'angle 0 pour différentes formes d'ellipsoide en

‘supposant une fraction volumique de cellule égale 2 0,8 en accord avec les observations de
Schmitt [S86], et une amplitude de glissement ¥ = 10%.

i

40}

¢ (10° 7)

30
20
10f

€ ~0,01

1 ] 1 1

0 45 90 135 6(°) 180

Fig. Il 11: Energie élastique interne en fonction de l'angle © reliant le repére de la cellule au

repére du systéme de glissement

Toute configuration de dislocations tend naturellement a s'organiser de fagon & minimiser
son énergie €lastique interne. D'aprés la figure II.11, Nous constatons que, lorsque la
microstructure est isotrope (cellules de dislocations sphériques), I'énergie est évidemment
indépendante de l'orientation 6 de l'inclusion mais présente un niveau relativement
important. Cette forme de cellule ne peut correspondre 2 une configuration stable.

Par contre, si les cellules de dislocations de forme ellipsoidale ont la possibilité de s'orienter
par rapport au systeme de glissement, des arrangements particuliers se démarquent. Ainsi,
les positions minimisant d'énergie élastique interne pour une géométrie donnée
correspondent aux cas ol les repéres liés au glissement et  la cellule sont confondus, ou
orthogonaux (cf. figure I1.12). Les dislocations glissent plus facilement sur les plans liés au
repere d'orthotropie que sur des plans inclinés de 45°.

D'autre part, plus I'inclusion est aplatie, plus les minima de I'énergie élastique sont marqués.
Les dislocations ont donc tendance a former des murs dipolaires communément observés
expérimentalement dans les métaux.
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D 3
n Z,
m
Position stable - Position instable Position stable
0=0° 0 = 45° 6 =90°

Fig. I.12: Configurations stables de dislocations
I1.4.5 - Conclusions

En fournissant des informations sur les configurations stables de dislocations ces problémes
constituent un premier pas dans la modélisation du biphasé évolutif. Ces exemples
permettent, de plus, de présenter rapidement les possibilités offertes par la mise sous forme
invariante de 1'énergie libre.

N'oublions pas toutefois que la démarche présentée ici a €t€ simplifiée. En effet, nous avons
traité ces problémes uniquement 2 partir de 1'énergie libre, ce qui sous-entend I'hypothese de |
processus thermodynamiquement réversibles. Ceci ne correspond pas au cas de la plasticité
(processus thermodynamiquement irréversible), mais contient cependant des résultats
essentiels, montrant 1'importance de I'énergie de Helmholtz en plasticité.

Dans la partie suivante, nous modélisons entiérement le probléme biphasé évolutif non local
en déterminant 1'énergie dissipée par les phénomenes inélastiques ainsi que les forces
motrices et critiques nécessaires a la connaissance des lois d'évolution. Nous présenterons
finalement les résultats obtenus par simulations numériques pour des trajets monotones et
complexes

Ajoutons, A propos de la méthode invariante, que d'autres études sont en cours. Elles ont
pour objet d'analyser 1'évolution morphologique d'une boucle de dislocation prisonnire
entre des lamelles de cémentite dans le cas d'aciers ferritiques. Ceci permettra de déterminer
les cissions résolues liées aux paramétres de forme de la boucle, en fonction de I'espace inter
lamellaire. La matrice d'écrouissage de la ferrite sera déduite d'un modele semblable a ceux
développés ici, c'est a dire d'une représentation qui assimile les ensembles de boucles de
dislocation 2 une inclusion ellipsoidale [K97]. ‘
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La représentation invariante apparaitra également trés utile lors de 1'élaboration d'un modéle
‘biphasé évolutif prenant en compte la plasticité cristalline. De plus, la formulation invariante
d'une fonction inconnue permet d'anticiper sa forme en fonction des termes simples
contenues dans les bases. Cela pourra conduire  une expression de la cission critique d'un
polycristal en fonction du tenseur densité de dislocations introduit par Kroner.
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CHAPITRE III

Modéle biphasé évolutif non local,
résultats numériques

Les études expérimentales rapportées dans la premiére partie ont permis de souligner
I'importance des hétérogénéités plastiques intragranulaires sur le comportement
macroscopique des aciers. Ces considérations nous ont conduit & développer un modele
biphasé évolutif non local dont la topologie a été précisée dans la deuxiéme partie afin de
calculer I'énergie libre de notre probléme. Dans ce troisiéme chapitre, on se propose, dans
un premier temps, de compléter cette approche thermodynamique a variables internes. En
effet, la plasticité étant un processus irréversible, il s'avere nécessaire de déterminer 1'énergie
dissipée par les phénomenes inélastiques. Dans notre cas, les mécanismes dissipatifs
comprennent non seulement les déformations plastiques dans chaque phase, mais aussi le
mouvement des interfaces cellule-paroi. Ce dernier point constitue une différence essentielle
par rapport aux milieux hétérogenes classiques pour lesquels la géométrie est figée (cf. partie
I1.2.1).

Dans le but de limiter le nombre de variables internes, la plasticité microscopique est traitée
ici de maniére phénoménologique (Von Mises). La connaissance de la dissipation permet
alors d'expliciter 2 la fois les forces motrices et critiques liées a notre probléme. Les lois
d'évolution des variables internes correspondent 2 une généralisation du critére de Schmidt,
basée sur les forces motrices et critiques. Quant 2 1'évolution des forces critiques, elle
s'effectue par le biais d'une matrice d'écrouissage non locale caractérisant les effets cellule-

paroi vus au chapitre I.

L'adaptation numérique de ce modgle 2 six variables internes morphologiques se révélant
trop complexe, nous l'avons exploité dans un cas limité a deux variables internes
morphologiques. Le choix des variables a alors été guidé par les observations expérimentales
et par I'étude des configurations statiques de dislocations effectuée par le biais de la méthode
invariante (cf. chapitre I1.4). Nous pouvons donc simuler des trajets monotones
(cisaillement, traction) ou complexes (cisaillement-cisaillement, traction-traction, ...) et
déterminer ainsi I'évolution de la microstructure et l'apparition de la localisation de la

déformation.
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III.1 - DISSIPATION

L'expression de la dissipation relative au probléme biphasé évolutif est tout d'abord énoncée

dans un repere quelconque pour étre ensuite précisée en fonction des variables internes

morphologiques dans le repére lié a I'ellipsoide. A .

La définition de la dissipation intrinséque découlé du premier et du second principe de la

thermodynamique. Elle est donnée dans le cas quasi-statique et isotherme par:
D=P,,,-920 (111.1)

avec  P,,, la puissance des efforts extérieurs

@ la dérivée temporelle de I'énergie de Helmholtz
III.1.1 - Dérivée temporelle de l'énergie libre

Partons de la définition (I1.19) et effectuons la dérivée particulaire de cette intégrale de
volume contenant les surfaces de discontinuités mobiles dV* qui représentent les frontiéres
des N ellipsoides élémentaires (cf. figure ITL.1). Si on néglige la vitesse propre de la matiére
par rapport a celle des discontinuités, on obtient conformément & 'hypothése des petites
perturbations [G73]:

o(E, ep)=% J.d)(r) v |= j -aé%(r) dv - j [0] wo, Ny dS (I11.2)
v v ov®

avec W les vitesses de propagation des interfaces mobiles dV° de normale N,
[0] les sauts de densité volumique d'énergie élastique 2 travers les surfaces

( avs);
VS -

[e]l=€"(r)-€e (1)

[6]=¢"(1)-¢"(r)

Phase S

Fig. Il1.1: Interface mobile entre la phase molle et la phase dure

e
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Calculons la premiére intégrale en introduisant la loi de Hooke (H.9) dans la définition
.(I1.20) de la densité d'énergie €lastique. Les composantes du tenseur d'élasticité étant

supposées constantes, on obtient:

J 8_¢( )dv = J ot Cijia €ia(1) E‘J(r))
(I1L.3)
- f% Cia (E01(r) €5+ €51 (D) E§ (D)) AV |

Les symétries du tenseur Cjyy etla partition des déformations (I.8) donnent finalement:
Ry av = [ oy (85 -8b) av - (II1.4)
at r = ij r ) ij ij , .
v v

Afin de déterminer l'intégrale surfacique, nous calculons le saut de densité d'énergie [¢] a

travers une surface de discontinuité. L'hypothése d'élasticité uniforme permet d'écrire:

[0] = 4{o30) (e 0~ eB* ) - 050) (e~ e ) (IIL5)
ce qui peut également se mettre sous la forme grce a la symétrie de Cijiq:

[0]=1 (o} () +05() e — €5 | (IIL6)
La dérivée particulair¢ de I'énergie libre de Helmholtz devient alors:

o(E, &)= jcu(r) (85 —5() av - J (03 () +050) [~ €3] o No S
v ov?

I11.7)
I11.1.2 - Puissance des efforts extérieurs

Lorsque les forces volumiques sont négligées, la puissance des efforts extérieurs se réduit a
la puissance des efforts surfaciques T, = G;; n; (111.8)

appliqués sur la surface 0V de normale n; délimitant le domaine V siége d'un champ de

vitesse matérielle v;. Ainsi,
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Pext = J.Gij n; v; dS (I11.8)
av

En utilisant le théoréme de la divergence (I1.23) pour un volume V contenant des surfaces de
discontinuités dV?, il vient:

P, =J(oi. vi)j dv + j[oij N; v;] ds (IIL.9)
v ’ avs -

Les interfaces de discontinuité supposées parfaites impliquent les conditions de passage

(IL.10) et (I1.11). Ceci entraine, les relations d'Hadamard qui permettent de lier les vitesses
matérielles v;  la vitesse de progression de l'interface w,, et 2 sa normale Nq selon [HO3],

[L95]:

[vil=-lu;; N;Jwg Ny (I11.10)

La puissance des efforts extérieurs devient alors en tenant compte de I'équation d'équilibre
(I1.4):

Pey = [ 035() v (1) AV = [035(0) Nj [ ¢ Ny [ wg, N, dS (IIL11)
v avs

Or Vi,j (r) = eu(r) + (bl.] (r) (11112)

avec  @y(r) = %(ui, i(r—-u j,i(r)) le tenseur antisymétrique définissant le champ de rotation

L'équation (III.12) associée aux propriétés de symétrie du tenseur des contraintes (I1.3)
* donne:

Pext = Jcij(r) g;(r) dV - Jcij(r) N; [ui,k Nk] Wq No dS (II1.13)
v av*®

De plus, la discontinuité admissible du gradient de déplacement & travers une interface doit
étre [H61], [W67]:

[“i,j] =u;-u; =M N (111.14)

avec A, un vecteur arbitraire
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Le terme de l'intégrale surfacique devient donc:

O'ij(r) NJ [ui,k Nk] = Gij(r) N_] )\'i Nk Nk (III]S) |
; 1
avec sur la surface: (1) N; = +(0} (1) Nj + 65 () N} (IIL.16)

La puissance des efforts extérieurs s'exprime finalement grice a (II1.15), (I11.16) et (II1.14)

sous la forme:

Paye = [ 050 &) AV = [4(0 () + 05(0)) [0y] W No, dS (IIL.17)
v av* ‘

Nous pouvons maintenant déduire la dissipation relative a notre probleme a partir de (IIL.7)
et (II1.17), du gradient de déplacement et des symétries de Gj;:

D= jcij(r) £2(r) dV — J}(a;}(r) +65(n)) [e | wa Nq dS
v ov*

(II1.18)

Les sources de dissipation correspondant aux processus inélastiques sont clairement mises
en évidence par les deux intégrales de la formule (III.18). Ainsi, l'intégrale volumique
traduit les pertes par déformation plastique et I'intégrale sur les surfaces de discontinuité oV°
représente les déperditions d'énergie engendrées par le mouvement de ces interfaces
mobiles.

IIL.1.3 - Expression des tenseurs o' et G~

Déterminons les tenseurs des contraintes de chaque coté des interfaces oVe, clest a dire ot
et 6~. D'aprés 'Annexe A, le tenseur des contraintes est uniforme dans les inclusions
représentant la phase molle. Le tenseur ¢~ est donc €gal au tenseur des contraintes dans
chaque ellipsoide. Toutes les cellules de dislocations étant supposées semblables, ¢~
correspond donc au tenseur des contraintes dans la phase molle o® (cf. chapitre I1.2.1). Par
conséquent, 6~ est donné par (A.30) qui devient en explicitant la déformation plastique
totale (I1.43):

675(1) = 6§ = 2y = (1= ) Cijmn (Innia = Sruna) (e — 207 (IIL19)

-95-



Chapitre I - Modéle biphasé évolutif non local, résultats numeériques

En ce qui concerne le tenseur 6™, caractérisant les contraintes dans la phase dure pour une
zone proche de la surface de discontinuité, rien ne laisse présumer de son égalité avec le
tenseur des contraintes moyennes dans la phase dure o". o* est en fait obtenu grice aux
opérateurs interfaciaux. Ce concept, introduit par Hill [Hil72] & partir d'une décomposition
invariante, permet de relier le saut de contrainte avec le saut de déformation plastique a
- l'interface selon la relation suivante [H83]:

[05]=—Qyj [eR] (111.20)
avec  Qjj l'opérateur interfacial défini par:
Qit = (Tiipg ~ Cijmn Pranpq ) Cpaua (L.21)

Prnpq €tant 'opérateur interfacial reliant le saut de déformation totale et le saut de

déformation plastique suivant:

[EU] = k] Cklmn [8 ] (II1.22)

Il est donné dans le cas isotrope par la formule ci-dessous [H83]:

Omp Ny Ng +8,, Ny Ny +85,g Ny Np+8,0 Ny N,

1
Pmnpq_4u 2(A+u)N N N, N, (IT1.23)
A+2 4

En utilisant I'expression du tenseur des constantes élastiques pour un milieu isotrope,
Cijmn = A 85 8y + 10 (51m 8in +8ip 5jm) (I11.24)

nous obtenons apres calcul, I'opérateur interfacial Q pour un milieu isotrope:
A \/1/\/

2 2pu A
Qija = 8y Sua{1- 1257 )+ H(Bix 85+ 81 8y ) 2B (N; N; 8y + Ny N, 8, i)
] ] A2 p i
—u(ﬁik NJ Nl+8jk Ni Nl+8il Nj Nk+8ﬂN Nk)+4p‘)‘+u N N Nk Nl

(IIL.25)

Ceci nous donne le tenseur des contraintes ¢ en fonction de AeP et de ¢~ donnée par
(II1.19):

O} = 0 + Qu Aef) (I11.26)
avec A =&l —efl' = —(elf —el)) = —[el)] (I1.27)
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puisque le tenseur des déformations plastiques est supi)osé uniforme par morceau
d'apres (I1.35).

La dissipation du systéme peut alors s'écrire de la maniére suivante:

D= [o,,(r) £B(r) dV + (o} Aef + 1 Aeh Aef) [wy Ng dS
v ov*

) (I11.28)
-2 [ (A€l Nj Aeh Ny) wo Ng dS+155 f(aek Ny NjPw, N dS
ov® ov®

Cette formulation laisse apparaitre la croissance volumique des ellipsoides définie par la
premiére intégrale surfacique: V° = j wy Ny dS (I11.29)
ov® ’
\
On se propose maintenant d'exprimer la dissipation en fonction des parametres
morphologiques a, b, ¢ représentant la géométrie des cellules de dislocations. Cette
démarche permettra la détermination quasi-directe des forces motrices associées a ces
variables internes. Pour cela, calculons D dans le repére 1ié a I'inclusion, ce qui sous-entend
que tous les tenseurs (mémes les déformations plastiques) sont exprimés dans ce méme

repere.
I11.1.4 - Expression de la dissipation dans le repére lié a 1'ellipsoide
L'intégrale volumique se déduit de la procédure (I1.46) qui consiste a faire apparaitre les

contraintes moyennes, dans la phase molle o® donnée par (I11.19), et dans la phase dure
ot qui sont obtenues 2 partir de la relation de moyenne (IL41):

o8 = % +f Cijmn (Inmia — Sk ) (’SET - 5pk1h) - (I11.30)

L'intégrale volumique devient alors d'aprés la loi de Hooke (I1.18), la décomposition des
déformations (II.16) et la relation de moyenne (IL.43):

jcij(r) $2(r)dV =V (£ €8+ (1= ) &F") Cya (B —Fefi - (1-D) )

v - (IL.31)

-f (1 - f) v (egs - Egh) Cijkl (Iklmn - Sklmn) Asgm
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Calculons maintenant les intégrales sur les surfaces de discontinuité, pour cela, il nous faut
exprimer 1'élément de surface dS, sa normale N et la vitesse de propagation de l'interface
mobile dans le repére lié a l'inclusion.

2 2 g2

Partant de la définition de l'ellipsoide: x_2 + b—z +—=1 (I11.32)
a c '

on obtient son rayon en coordonnées sphériques:

C

' -1
sin® ¥ cos?0  sin*¥sin20 cos’¥ %
= . + > +—— , (I11.33)
a b

avec O et ¥ les angles définis a la figure IT1.2

> (1°,2°, 3’) repere 1ié a ’ellipsoide

1 k]
Fig. II1.2: Coordonnées sphériques

Lanormale N s'écrit dans le repére de l'inclusion suivant:

cosO sin'?

a2

1 sin0 sin' ¥
\/cosz 9sin’¥ sin?0sin® ¥ N cos? ¥ b?

+
4 b4 ot cos¥

N = (IT1.34)

a

c2

L'élément de surface dS de l'inclusion se détermine a partir de la projection de 1'élément de
surface de la sphére dS; sur l'ellipsoide. On obtient alors:

2 .2 .2 .2 2 .
= sinW d¥ do \/cos Gim ‘I’+sm Gim ‘P+cos4‘P (I1.35)
a b C

ds,

i~

dsS =

T
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La vitesse de propagation w; de l'interface correspond 2 la vitesse linéaire X; de V* obtenu

‘par dérivation de la définition (I11.32), et a la rotation globale de 'ellipsoide. On trouve:

sin'¥ cos@ a+cosW p—sin'¥ sin@ y
a .
sin'¥ sinf b +sin'¥ cos® ¥ —cos'¥ & (I11.36)

<
I
—

cost ¢+sin'P sin® ¢ —sin'¥ cos f

C
avec (0., B, y) les rotations autour de chacun des axes de I'ellipsoide.

Apres un calcul assez fastidieux, nous pouvons déduire les intégrales surfaciques en
fonction des variables internes du probléme. La dissipation devient alors, en fonction des
déformations plastiques exprimées dans le repére de l'inclusion et des variables
morphologiques:

X a,b,c " a,b,¢

ps D 2pS oD —

D| Ej;, €, &5 Eib&i ) . (|7
a’B’Y a,B,'Y

V(£ &P +1-)e8") Cy (B -t el -a-1) elr)
—V £ (1- ) (€8° - €8") Cigg (T — Siamn) AEDy
. Ael Cyyq (Big—f €l ~(1-) el )
+4nN(abc+abc+abé)
—(1- f) AES Cl_]kl (Iklmn - Sklmn) Asgm + p, Aeg Aeg
+N Ael My Aep) a+N Aeh Miyy Aef b+N Aef Miyy Aef, ¢

N P AfO P 4 N P nmB P R N P nY P
+—_o7 Mg Mijy Ay 0+ 77 Agy My Agyy B+ Agj; My Agy ¥

(1I1.37)
avec My, My, et My ainsi que M, Mgkl et M} les tenseurs d'ordre 4 découlant
de ce calcul qui sont explicités dans I' Annexe B.

%n Nabc
d'apres (I11.37), f= vV , N étant le nombre d'inclusions élémentaires
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Nous remarquons que le fait d'introduire les opérateurs interfaciaux pour un milieu
€lastiquement isotrope, et d'exprimer I'énergie dissipée dans le repere de l'ellipsoide, a
permis de nous affranchir des difficultés liées aux dérivations du tenseur d'’Eshelby. Cette
expression sera trés utile lorsque 'on cherchera  calculer les forces motrices afin de

déterminer les lois d'évolution.
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II1.2 - MODELE BIPHASE EVOLUTIF NON LOCAL

Connaissant I'énergie libre et la dissipation, il nous reste a introduire les lois d'évolution des
variables internes qui permettront de déterminer le comportement global du biphasé. Ces lois
sont définies 2 partir des forces motrices et des forces critiques explicitées dans ce chapitre.
L'évolution des forces critiques dépend de la matrice d'écrouissage non locale représentant le
durcissement de la phase dure lorsque se produit des déformations plastiques dans la phase
molle. De plus, afin de limiter le nombre de variables internes, on se restreint a 'étude de la
plasticité phénoménologique de type Von Mises.

Dans un premier temps, nous développons le modele biphasé évolutif non local en totalité,
c'est & dire & partir de l'ensemble des variables internes eP el ab,co B, y. La
restriction de ce modgle 3 un cas simplifié comportant deux variables plastiques et deux

variables morphologiques permet ensuite sa simulation numérique.

IIL.2.1 - Variables internes £®,¢™,a, b, ¢, o,B,Y
I1.2.1.a) Forces motrices

La définition premiére des forces motrices, également appelées forces thermodynamiques,
correspond 2 l'opposé des dérivées partielles par rapport aux variables internes, de 1'énergie
libre de Helmholtz par unité de volume:

32
F,. (B x)=— ESZ) (ITL.38)

avec Ky la force motrice associée 2 la variable interne x; qui dépend de la variable pilote

(E ou X) et des variables internes.

Une autre fagon d'obtenir ces forces provient de la dissipation par unité de volume qui peut

s'écrire sous la forme [N93]:

D .
= Y E, (B x) % (I1.39)

Les forces thermodynamiques ne dépendant pas de la méthode utilisée pour les calculer, il
parait judicieux de considérer la dissipation. En effet, 'expression (II1.37) permet par un
moyen tres direct de déte;'miner les forces motrices pour chaque variable interne en se
libérant des contraintes imposées par la complexité du tenseur d'Eshelby.
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De cette maniére, les forces motrices pour chaque variable interne morphologique sont:

£ AP Cigy (Ex ~ feB —(1=1) eff)+ 11 AeP Aep)
Fa =— +%‘A£g M%kl AEEI
a —(1 - f) AEE Cijkl (Iklmn - Sklmn) Aegm )

- (111.40)

( h )
Aef Cig (Ekl —fefl —(1-1) el )+u Aef Aef N oAb arb  Aup

f
B ~(1-£) Ae} Cijy (Tyimn — Stamn) A5, )

(I1L.41)
A€l Cipg (B — el - (1- 1) efr )+ 1 AeP Ael
f ij ~ijkl \™kl kl kl ij “€ij
F, = S . o +3 Aek My Aef)
"(1 - f) Aeij Cijkl (Iklmn - Sklmn ) Aemn

(111.42)
1 1
F, = %(c—z—gz—)mg M Aep) (I11.43)
B = N[ L L Aep MB Aep (I11.44)
B‘Vaz o2 §j “ijkl Tk )
B =NL1 L \Aep My Ae? I11.45
Y=V 5272 S8 Mk Ak (IIL45)

a . . v e
avec My, Mgkl et Micjkl ainsi que Mgkl, Mgkl et M;jkl les tenseurs d'ordre 4 définis

dans 1I'Annexe B.

En ce qui concerne les variables plastiques, la définition des forces thé{modynamiques
correspond aux contraintes internes dans chaque phase, ce qui se traduit par:

. _ PS _ 1 __ ph
LB L [ (Bu-fel-a-el)
Fp=-}=T=c}= (IIL46)
E & ~(1-1) Cijig (Litmn = Sktmn) ALy

h
Co(2) (G (B -fef -a-feff)
F ph = “1=F =~ 7ph = Gij = (III47)

i +f Cija (Tamn =~ Sitmn) (GFnSn - eﬁl};)

Les forces motrices tensorielles (II1.46) et (II1.47) sont scalairisées par une formulation de
type Von Mises qui sera utilisée par la suite pour définir les lois d'évolution des variables
plastiques:
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sD

hD _hD
ij i Oij

3P o} et Eu =430 (I11.48)

avec o le déviateur du tenseur ©
I11.2.1.b) Forces critiques

Les forces critiques concernant les variables morphologiques sont obtenues en supposant un
frottement constant de l'interface mobile s'opposant & sa propagation. Cela se traduit par
l'intégrale surfacique suivante:

Fp %=+ _[ 19 |wg Ng| dS (TIL.49)
ov
avec  X; les variables internes morphologiques (a,b,c,oc,B,'y)r ‘

Cette hypothése, extrémement simplifiée, demandera 2 étre étendue par la suite. On peut
intuitivement penser, en effet, que la propagation de I'interface dépend également du saut de
déformation plastique. Cette supposition doit étre étayée par des bases physiques avant son
introduction dans le modéle.

(TI1.49) donne alors par sa décomposition dans le repere de l'ellipsoide:

B = Lo (IT1.50)

R L1 ' (IL51)

Fe =L (I1.52)

FS =8N —lf—iz Qg : (IT1.53)
c b

F§ =8 N 12 iz—-lz- Qs (IT1.54)
a C

S =8N 19 ;12--312- Q (I1L55)

avec Qg Qg et Qy des intégrales volumiques détaillées en fin d'Annexe B.

Les forces critiques relatives aux déformations plastiques dans la phase molle (intérieur des
cellules) et dans la phase dure (parois)-correspondent initialement aux limites élastiques de

- 103 -



Chapitre IIT - Modele biphasé évolutif non local, résultats numérique&

ces deux phases. Les forces critiques varient ensuite au cours de la déformation plastique
‘suivant un processus d'écrouissage non local. Ce phénomene traduit, en accord avec les
observations expérimentales citées dans la partie I, les effets mutuels des cellules sur les
parois qui s'écrivent selon les relations suivantes [MKB93]:

dFS, =Ky, d&P + K, e (IIL.56)

dFon =K, dEP + Ky, deP? (II1.57)

avec EP = %85 e}}

Les différents coefficients sont explicités dans le chapitre I1.2.2 en s'appuyant sur les

mécanismes physiques observés.
II1.2.1.c) Lois d'évolution

L'évolution des variables internes x; est gérée par une généralisation du critere de Schmidt

qui se traduit en équations par:

E (E,x:) < FS(x))
k=0 sid ! A (I1.58)
vV E, (B,x;)

(I11.59)

) o in(E’Xj) = F)((:i(xj)
X;=0 si
in(E,xj) <0

E (Ex;) = FC(x)
X, 20 si{ = e (I11.60)
- F (Ex;) >0

Dans le cas (IT1.60) ol la variable interne évolue, la régle de cohérence décrite par:
B, (B x;)=F (x;) (IIL61)
permet d'obtenir sa variation en fonction de la variable pilote Ey.

Les taux d'accroissement des forces motrices et critiques sont donnés par les relations

suivantes:
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F, (E x )= __gz’:l (E, x;) B + —-21:? (E.x;) ; (T1L.62)
v - ;
() = Zlfi (x)% (IIL63)
J

(II1.63) peut également s'exprimer en fbncti_on de la matrice d'écrouissage H définie par:

IFS
(%) (IIL.64)
J

Hj (x)=

En reportant (I11.62) et (II1.63) dans (II1.61) on obtient le taux d'accroissement des variables
internes:

, | . (oS 9F,. -
X, =3?1<11—(E’ x;) Ex ( o~ (x;)-51(E, xj)] (IIL.65)

Le modele biphasé évolutif non local est maintenant bien posé du point de vue théorique.
Pourtant, les difficultés liées 2 la simulation numérique d'un probléme comportant autant de
variables internes morphologiques nous ont contraint & adopter une démarche plus
progressive. Tout en prévoyant la programmation future de ce modele complet, nous avons
préféré résoudre graduellement les difficultés numériques par la mise en oeuvre d'une
modélisation allégée.

Les observations expérimentales ainsi que 1'étude des configurations statiques de
dislocations réalisée au chapitre IL.4 nous ont permis de définir les parameétres
morphologiques variables, et de fixer correctement les autres. En considérant 1'énergie
interne, il est clair que le terme non convexe f(1-f) joue un rdle essentiel dans les
phénomenes de localisation de la déformation. En effet, il peut entrainer une perte
deellipticité du systéme et conduire ainsi & une instabilité plastique qui se traduit sur la courbe
macroscopique par un module tangent nul. La deuxi¢éme variable choisie correspond au
paramétre angulaire étudié au I1.4.4 dans le cas de cellules de dislocations aplaties car il
permet de minimiser I'énergie libre de Helmholtz. Cela conditionne donc la forme de nos
inclusions de phase molle a étre des ellipsoides aplatis.
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Nous maitrisons donc actuellement un modéle et un outil informatique prenant en compte les
-déformations plastiques dans chaque phase et deux variables morphologiques qui sont la
fraction volumique et un paramétre angulaire.

IIL.2.2 - Modélisation limitée a deux variables morphologiques

Les variables internes ont été choisies 2 partir de réflexions physiques et théoriques afin de-
représenter au mieux chaque aspect du modele total dans le but de pouvoir déterminer
l'apparition d'instabilités plastiques (les phénoménes post-bifurcation n'étant pas modélisés)
et I'évolution de la microstructure. Par conséquent, la fraction volumique f permet de
prendre en compte de fagon trés globale les influences géométriques de l'inclusion. Cette
variable est d'autant plus intéressante que nous la soupconnons d'étre 3 l'origine des
phénomenes d'instabilité plastique. L'orientation de la microstructure est définie, quant a
elle, par un seul paramétre angulaire, ce qui s'avére suffisant pour certains trajets particuliers
comme le cisaillement. L'ensemble eP%, P, f, o permet alors non seulement d'obtenir de
bons résultats macroscopiques et microscopiques (cf. chapitre II1.3) mais aussi, de
comprendre, dans la limite des simplifications adoptées, les incidences des différentes

variables présentes dans le modéle complet.

Pour ce modele simplifié, le rapport de forme de I'ellipsoide est fixé et I'évolution de la
fraction volumique traduit une expansion homothétique des cellules de dislocations (avec
conservation du tenseur d'Eshelby). La géométrie choisie correspond 2 un ellipsoide aplati
de demi-axes (a, a, ¢), ce qui autorise lors de certaines sollicitations 2 ne considérer qu'un
seul angle pour orienter l'inclusion par rapport au repére de chargement (cf. figure I11.3).

(1, 2, 3) repére macroscopique

Fig. II1.3 Paramétre angulaire variable

Ce modele permet de suivre les évolutions de la microstructure de dislocations existante,
lorsque celle-ci peut étre assimilée 2 un biphasé. Cette étude ne prétend donc pas décrire les

phénomenes d'organisation progressive des dislocations pendant les premiers pour-cent de
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déformation. Il faudrait pour cela prendre en compte les mécanismes complexes se
-produisant 2 I'échelle du défaut, hypothése de travail que nous avons écartée des le premier
chapitre. ' ’

III.2.2.a) Forces motrices

Les forces motrices dérivent, selon (II1.38), de I'énergie libre par unité de volume qui est
rappelée ci-dessous lorsque les déformations plastiques sont exprimées dans le repére de
chargement: ’

(st £,0) (B, ~-057) Oy (B e -1-D )

h _ph
+3f(1-f) Py Pjs(i??g,s — €5 ) Cijia (Timn ~ Skimn) Pma P (851? - egb)
(111.66)

avec P la matrice de passage du repére macroscopique au repere de l'inclusion
(P ne peut étre confondu avec l'opérateur interfacial P d'ordre 4)

La forme de I'ellipsoide étant fixée, le tenseur d'Eshelby devient une constante et ne
complique plus la détermination des forces motrices qui s'expriment alors d'apres (IIL.66):

Eps = Cija (Bu-fef-a-0 el

(IIL67)
~(1=£) P4 PyCrya (Timn ~ Skimn ) Pma P Ae®,
avec ASE = Egs — ggh
h
Fom =Ciju (Ekl —feff —-(1-f)ef )
U (111.68)

+f Pri stcrskl (Iklmn - Sklmn) Pma Pnb Aegb

Les forces motrices scalaires F p, et Fp utilisées dans les lois d'évolution sont données

par:

— , 3 gD gD _ [3gD ®D
Feps T al2 Fefis Fegs et Feph = al2 Fei;;h Fggh : (11169)

avec Ti? le déviateur du tenseur T

F; = AP Cyy (Eyq — £ €25 — (1~ £) €Bl
f ij lel( kl kl kl) (I11.70)

~1(1-21)P, P Aek, Cipg (Tmn — Simn) Pma Pob A€3
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| Pira Bjs Aefs + ‘ b
Fy =—f(1-f) Cijkl (Iklmn - Sklmn) Pra Pop Agy, (IL71)
P, P, , AcP

js, o0 SCrs

avec P, ladérivée de la matrice de passage par rapport 2 o

I1.2.2.b) Forcés critiques

Les forces critiques sur f et o. ne peuvent plus étre déduites de la formule (I11.49) car le
modele n'est plus complet. On prend donc, dans un premier temps, Ff et F; constantes et

sans €crouissage. Une étude paramétrique sur l'écrouissage de Ff par la variable f, qui
traduit la résistance du matériau 2 la propagation des surfaces de discontinuité, est également
réalisée en raison de sa réalité physique. On pourrait aussi s'intéresser aux effets du saut de
déformation plastique sur la force critique liée i f.

Les variations des forces critiques relatives aux déformations plastiques sont définies par
(II1.56) et (II1.57). Les mécanismes physiques complexes de stockage et d'annihilation des
dislocations au cours de la déformation plastique permettent de déterminer la forme de ces
coefficients phénoménologiques [M88]. En se basant sur ces considérations, Muller et
Kratochvil proposent la forme suivante dans le cas d'une plasticité phénoménologique
[MKB93]:

~1
dFS,, =nL, (%) de™ +K,, de™ (II1.72)
L o
o = =t 08P Ly (FE — FC ) 2P (L73)

F¢, —F¢
gph el

avec Fg:h la limite €lastique initiale de la phase dure
n=0,3 et d? =, 2def de]

A Tintérieur de la cellule, presque aucun obstacle n'entrave la progression des dislocations,
I'écrouissage de la cellule sur elle méme est donc faible (L; = 50 Mpa). D'autre part I'effet

de la phase dure sur la phase molle semblant négligeable K, avoisine les 10 Mpa.

Le terme prédominant de ces expressions correspond au coefficient d'écrouissage non local
L, qui quantifie les effets des cellules sur le durcissement des parois. Il peut &tre

grossierement estimé par la schématisation suivante qui représente une structure cellulaire

simpliste, si¢ge d'un systéme de glissement unique (cf. figure ITL4):
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W N > 1 A P L g
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Fig. Il.4: Schématisation du phénoméne de stockage des dislocations dans la phase dure

Lorsque N dislocations traversent l'intérieur des cellules, cela produit un glissement

plastique: y* = EhP-, , (1I1.74)
et un stockage de 2N dislocations dans les parois. Les parois sont donc le si¢ge d'une

densité de dislocations: p" = 2N = 2% (L75)

La loi de Taylor donne pour un systéme de glissement unique la cission critique dans la
phase dure en fonction de sa densité de dislocations:

¢ =12 +opbp" (11.76)
avec 19 lacission critique initiale, ot un coefficient et b le module du vecteur de Burgers

La dérivée de la cission critique définit le terme d'écrouissage non local:

b 1
dtt =a? u? ———dy* .77
h M 5T T Y ( )

Dans le cas du glissement simple, nous pouvons relier y* et €°° par:

Y= \3 EP I11.78)
car 85 = -%—(mi n; +n; mj) ¥, avec n la normale au plan de glissement et m la direction de
glissement

Ainsi, on peut estimer I'ordre de grandeur du coefficient L, a partir de:
L, =+30%u? % =5.10° (I11.79)
avec o =0,4 [LC70], u=80000 Mpa, b=35 /;x et 'épaisseur des parois 6 =0,2 um
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Cette valeur fera I'objet d'une étude paramétrique dans le chapitre I11.2.2.

-Le terme L représentant 1'adoucissement d 2 la restauration dynamique des dislocations
dans la phase dure est faible de I'ordre de 5 [MKB93].

I11.2.2.¢) Lois d'évolution

L'évolution des variables internes est régie par les relations (II1.58) a (I11.65) et se résume a:

-1
OF, IFS 3F,
o= S ) ) () o

La partie suivante est consacrée a 1'adaptation numérique de ce formalisme qui conduit a de

bons résultats qualitatifs.
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IIL.3 - SIMULATIONS DE TRAJETS MONOTONES ET COMPLEXES

Aprés un résumé rapide de la méthode numérique utilisée, cette partie est consacrée aux
résultats obtenus d'aprés le modele limité & deux variables morphologiques développé
précédemment, dans le cas de trajets monotones et complexes. Les simulations en
chargements simples constituent également le cadre d'une étude paramétriqué visant a
dégager les influences des principaux coefficients. Ceux-ci devront, a terme, étre évalués a
partir d'essais expérimentaux. '

Malgré les simplifications, nous avons pu déterminer 1'origine des instabilités plastiques et
suivre les évolutions de la microstructure de dislocations suivant les différents chargements.
La plupart des résultats essentiels observés en changements de trajet sont mis en évidence
par cette modélisation.

II1.3.1 - Résolution informatique

II1.3.1.a) Méthode numérique

L'organigramme détaillant la procédure numérique est illustré dans I'Annexe C. Nous
utilisons une méthode incrémentale permettant d'obtenir les données du pas n en fonction

des résultats obtenus au pas (n-1). Nous pilotons le probléme en incréments de déformation
dE;;. Les lois d'évolution (III.58) a (II.65) fournissent le systeme d'équations a résoudre

pour chaque variable interne x; active:

i ~F =0 (II1.81)
d(F,, - F5)=0 '

avec in données par (I11.69), (II1.70) et (I11.71)

Numériquement, aprés avoir incrémenté la déformation totale d'un pas dE;;, nous réalisons

une prédiction élastique du probléme. Si une, ou plusieurs, forces motrices ont atteint, ou
dépassé, la valeur de leur force critique, les variables correspondantes sont qualifiées
d'actives et peuvent évoluer. La prévision est alors corrigée par une méthode tangente en
déterminant les incréments des variables internes actives dx; (II.80) permettant de vérifier le

systéme (II1.81).

La force motrice suivant I'angle demande un traitement particulier du fait de sa périodicité.
Le résultat donné par la méthode tangente peut, en effet, correspondre a une solution instable
du probléme, c'est & dire & un angle vérifiant (II1.81) mais dont 1'énergie interne est
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supérieure a celle de la position précédente (cf. figure IIL.5). 11 faut donc imposer
‘numériquement au paramétre o. de se déplacer dans le sens de F, afin de minimiser

I'énergie de' Helmholtz (cf. Annexe C).

A 3—2 <Oetd
E, Solution instable /\ Solution stable

/-\ L -

\ P ~
U Oto\\oc

Fig. II1.5: Forces critique et motrice relatives a la variable o

Les variables internes sont ensuite déterminées par incrémentation de I'état précédent
x{ = xi“_l +dx;, et la loi de comportement macroscopique Xy =Ly Ey est obtenue a

partir des variables réactualisées.
III.3.1.b) initialisations

Tous les essais présentés dans cette partie nécessitent un jeu de paramétres initiaux. Si la
valeur des coefficients n'est pas précisée avant les courbes, cela signifie qu'ils correspondent
aux données ci-dessous. Ainsi, les forces critiques initiales sont égales a:

F%, =200Mpa FS, =210Mpa Ff =10Mpa FS =10"M II1.82
eps = pa Fun = pa F =10Mpa F, = pa (II1.82)
La matrice d'écrouissage est choisie la plus simple possible afin de ne pas multiplier les
parameétres inconnus. Dans un premier temps, nous ne tenons compte que de I'écrouissage

non local donné par (II1.72) et (II1.73) et les écrouissages concernant les paramétres
morphologiques sont annulés:

s [ _ps\0-1
e”® [nL, (ep ) K, 0 0 ‘
L
Hooet | w2 La(F5n —Fo) 0 0 (I1L.83)
N gPh ~ Teph
f 0 0 0 0
o 0 0 0 0

avec n=03 L, =50Mpa K;;=10Mpa L, =6-10° Mpa L; =5 Mpa
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Les demi-axes des cellules sont définis par les rapports de forme (5, 5, 1).

-La fraction volumique initiale égale a 0,8 correspond a la valeur observée pendant une large
plage de déformation [S86].

L'angle d'orientation initial des cellules est arbitraire.

IT1.3.2 - Cisaillements monotones; études paramétriques

La topologie choisie, correspondant a des cellules de dislocations aplaties, toutes orientées
par un seul paramétre angulaire, s'applique parfaitement au cas du cisaillement que nous
- présentons dans cette partie. D'autres trajets ont également été simulés bien que la géométrie
" du modele ne leur soit pas totalement adaptée. Ainsi, les résultats obtenus en traction
monotone sont répertoriés dans I'’Annexe D, et malgré la répartition isotrope transverse des
configurations de dislocations réelles, nous sommes parvenus a de bonnes simulations.
Nous détaillons ici les résultats microscopiques et macroscopiques dans le cas du
chargement décrit par la figure IIL.6.

i

(1, 2, 3) repere de chargement

¢!

|
Aa © ©
o © ©
© O A

Fig. II1.6: Simulation de cisaillement monotone.

“Nous nous intéressons particulierement aux évolutions de la microstructure décrite par les
variables morphologiques f (fraction volumique de cellules) et o (angle entre le grand axe de
l'inclusion et le repére de chargement), ainsi qu'a la réponse macroscopique du matériau
biphasé. Nous rappelons a ce propos que notre modéle ne prend pas en compte la structure
granulaire de l'acier pour se focaliser uniquement sur les effets produits par les
hétérogénéités intragranulaires.

La figure III.7 représente la contrainte tangentielle macroscopique T, les contraintes

tangentielles internes 1° et 7" et la fraction volumique de phase molle f, en fonction du
cisaillement total ¥ (cf. 1a figure D.2 dans le cas de la traction).
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T (Mpa) f
700 L 1 T T T 1 1 ] T I T T T T T T T 1 ] T i 1
600 |- R ]
- 4 0,95
500 L £l
400 ’ - 1 0.9
300 [ 1
. 1 0,85
200 —/ ]
] -4 0,8
100 rs :
O : 1 1 1 1 | |v 1 1 ) | 1 1 1 1 ] 1 1 1 1 1 1 : 0,75
0 0,05 0,1 015 y 02

Fig. IIL.7: Contraintes et fraction volumique correspondant a l'essai de cisaillement

Nous constatons tout d'abord la bonne estimation de la contrainte macroscopique et des
contraintes internes. La contrainte dans la phase dure correspond effectivement a trois fois la
limite d'écoulement macroscopique, en accord avec les observations de Mughrabi [M88].

La fraction volumique de phase molle reste égale a sa valeur initiale de 0,8 pendant la quasi-
totalité€ de la déformation. Au cours de la sollicitation mécanique, la force motrice associée a f
croit jusqu'a atteindre le seuil 2 partir duquel la variable morphologique commence a
augmenter. L'évolution de f traduit la croissance homothétique des cellules de dislocations.
Elle se produit brutalement du fait de I'écrouissage choisi a priori nul afin de ne pas
multiplier les paramétres. ,

L'augmentation de f (mis a part la rapidité du processus) est constatée expérimentalement par
Fernandes et al [FS83]. En effet, Schmitt montre qu'aprés les quelques pour-cent de
déformation nécessaires 2 la création d'une microstructure, la fraction volumique de cellules
reste pratiquement constante, en augmentant de maniére non linéaire au cours de la
déformation plastique [S86] [FS83].

Finalement, intéressons-nous 4 la caractéristique essentielle de ce modele qui réside dans la

mise en évidence de I'apparition d'une instabilité plastique. Ce phénomene coincide

avec l'augmentation brutale de fraction volumique de phase molle. Il peut étre retardé par

l'introduction d'un écrouissage Hg non nul dont nous vérifierons I'influence lors d'une

étude paramétrique (cf. graphe II1.11). La perte de ductilité est en fait provoquée par un
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accroissement de la proportion de cellules, ce qui prouve l'importance des variables
‘microstructurales dans la recherche des mécanismes d'adoucissement. Le role de la fraction
volumique y est clairement établi.

Nous devons garder en mémoire ici, que seuls les résultats précédant la localisation de la
déformation sont & prendre en compte, la partie post-bifurcation n'étant pas décrite par les
équations du probléme. Ce modéle permet uniquement de déterminer I'apparition des
phénomeénes d'instabilité plastique. Il décrit donc la partie utile 4 la mise en forme du
matériau en prévoyant les limites des sollicitations a appliquer. A ce propos, il est intéressant
de remarquer, 4 paramétres égaux, qu'un chargement en cisaillement est moins contraignant
qu'une traction uniaxiale (cf. courbe D.2), puisque la perte de ductilité apparait
respectivement pour 20% et 17% de déformation. Cette constatation est effectivement

v

vérifiée expérimentalement.

Les déformations plastiques équivalentes dans chaque phase sont illustrées sur la figure II1.8
(cf. la figure D.3 pour la traction). La phase dure présente une déformation plastique environ
25% plus faible que la phase molle & 10% de déformation totale. Par conséquent, sans €tre
excessivement marquée, la différence de déformation plastique équivalente dans chaque
phase corrobore bien 'hypothése d'uniformité par morceau du tenseur des déformations
locales (I1.35).

o
K=

0,1

0,08

0,06

0,04

0,02

T 11 l LI l LILRL I LI I LI ' T 1 1
1) I 11 I 1. I | - l 1) | I | I ]

Il 1 1 1 I 1 1 [ 1 I 1 1 1 1 l

0 0,05 0,1 0,15 Y 02

Fig. II1.8: Déformations plastiques équivalentes dans chaque phase
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Nous représentons sur la figure (II1.9) 1'évolution de l'orientation des cellules de
‘dislocations. La poSition initiale, dont l'influence sera étudiée au II1.3.2.d, a été
arbitrairement fixée & 38°. ‘

(%)
40 T T T T
I

30

-

20

104

Ill-lllllllllllllllllll

[T S WY SN SR T SH NN TR SR H VRN N MY

0 0,05 0,1 0,15 Y 0,2

Fig. I11.9: Orientation des cellules de dislocations

Nous constatons une évolution tres rapide de la microstructure vers 1'angle 0° qui correspond
en fait a la direction de glissement. Cette orientation concorde avec les positions stables
trouvées au chapitre II.4.4 pour les configurations statiques de dislocations. Une telle
organisation des parois, parallélement aux plans de glissement, est effectivement observée
par de nombreux expérimentateurs [S86], [FS83] (cf. chapitre I).

Concernant ce dernier résultat, on peut supposer que lors de la modélisation totale,
I'orientation de la microstructure par rotation globale des inclusions sera complétée par un
accroissement du demi-axe correspondant a cette direction.

Ce modele permet donc de retrouver des résultats essentiels tels que l'apparition
d'instabilités plastiques ainsi que les modifications de la microstructure au cours du
- chargement, que ce soit dans le cas du cisaillement ou de la traction uniaxiale (cf. Annexe
D). Les parameétres utilisés font maintenant 1'objet d'une étude paramétrique afin de
comprendre leur influence sur le comportement global et I'évolution des variables internes.
Ces coefficients devront par la suite étre déterminés a partir d'une courbe expérimentale de
référence.
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I11.3.2.a) Etude paramétrique sur Ff i

Tous les autres parameétres étant donnés au paragraphe II1.3.1.b, nous réalisons les
simulations en cisaillement pour différentes valeurs de la force critique sur f (ch0 =5 Mpa, 7
Mpa, 10 Mpa et 12 Mpa). La fraction volumique évoluant de la méme maniére qu'a la figure
II1.7, seules les contraintes tangentielles macroscopiques sont répertoriées ci-dessous.

F =12 Mpa

11 1.1 l | W S T | I Lot _J 1 I ;I I | I L1 1 1

0 L I S | l Lt 1 1 | | I N | I | I S | l L1 I | I I | I ) I A |
0 005 0,1 015 02 025 03 v0,35

Fig. II1.10: Contraintes macroscopiques de l'étude paramétrique sur cho

Comme nous le supposions, les modifications de la force critique initiale associ€e a f
entrainent uniquement des effets sur le moment d'activation de la fraction volumique. C'est
pourquoi nous n'avons tracé que les courbes macroscopiques, trés significatives de ce
phénomene. Ainsi, plus le seuil cho est faible, plus l'apparition de l'instabilité plastique est

précoce. Les études suivantes montreront que I'action de ce parametre est & combiner avec
d'autres, et notamment avec les termes de la matrice d'écrouissage Hg et Haps gph» POUT

obtenir le moment réel de localisation.

II1.3.2.b) Etude paramétrique sur E

Pour tous les autres essais (précédents et & venir), le terme d'écrouissage Hy a ét€ annulé

afin de restreindre le nombre de paramétres a "caler”. Pourtant, il se justifie comme étant la
résistance du matériau 2 la croissance de la fraction volumique. Ce coefficient, loin d'étre
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fantaisiste, posséde donc une réalité physique qu'il faudra par la suite corréler avec les
résultats expérimentaux. Il est donc intéressant de comprendre son influence 2 travers une
étude paramétrique.

La composante Hy; de la matrice d'écrouissage agit uniquement sur la force critique associée
a la fraction volumique et entraine, de ce fait, des conséquences sur la contrainte
macroscopique. Nous représentons ci-dessous un zoom en contrainte de ces deux grandeurs
autour de la région de localisation.

T (Mpa) f
T T 1T LI AL AN PR R L N L B ) BN SN B B S B l‘ 0,9

240 -

i 0,88
230 F 0,86

i 0,84
220 N

i 0,82
210 F .

- / _ 0,8
200 —1 TN /N N T S N W DO SN T T T N SN S R A TR EO S S I R 0,78

0 0,1 0,2 0,3 0,4 vy 0.5

Fig. lll.11: Etude paramétrique sur He

Nous constatons effectivement que le coefficient H ralentit 'augmentation de fraction

volumique de phase molle par rapport aux cas précédents ot I'annulation de ce terme
- conduisait & une réponse brutale de f (cf. figure III.7). Par conséquent, pour des coefficients
H¢; suffisamment élevés (100), 'apparition de l'instabilité plastique est retardée par rapport
a l'activation de la variable morphologique f repérée par le trait pointillé. La localisation peut
méme disparaitre si la résistance & la progression est trop importante (150). L'écrouissage
Hgr permet donc de contrdler le déclenchement de I'instabilité par rapport 2 I'activation de la
variable morphologique f.

La prise en compte de l'influence du saut de déformation plastique sur la croissance de f
permettrait d'adoucir les répercutions de cette derniére, et ainsi de représenter parfaitement
les courbes expérimentales. | |
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II1.3.2.c) Effet de 1'écrouissage non local Haps £Ph

L'écrounissage non local donné par: H p oo = % | (111.84)
Foon = F o

correspond au durcissement induit dans la phase dure par le mouvement des dislocations,

donc par le glissement plastique, se produisant dans la phase molle. Ce coefficient agit

directement sur la déformation plastique dans la phase dure, entrafnant par ce biais de

nombreuses modifications. La figure suivante représente les contraintes tangentielles

macroscopique et internes pour différentes valeurs de L, repérées en million.
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Fig. IIL.12: Etude paramétrique sur L, contraintes tangentielles

Nous remarquons immédiatement le durcissement important de la phase dure lorsque L,
augmente de 2 i 10 millions, ce qui entraine automatiquement un écrouissage
macroscopique, d'autant plus marqué que H o pn est élevé. Le niveau de contraintes

internes dans les cellules n'est pas affecté par ce coefficient.

La seconde observation concerne le moment de perte de ductilité qui se produit d'autant plus
t6t que L, est élevé. En effet, plus I'écrouissage non local est important, plus la contrainte
macroscopique 'est également et, en contrepartie, plus la déformation plastique dans la
phase dure est faible (cf. figure III.13). La déformation plastique a l'intérieur des cellules
restant inchangée, le saut de déformation plastique augmente avec L, . L'action combinée de
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ces résultats, entraine une hausse plus rapide de la force motrice sur f dans le cas d'un fort
"écrouissage non local, conduisant alors 2 une instabilité précoce.

ep
eq
O’ 1 6 T ] T T l T T T ] I T T T T l T L 1 T l 1 1 1 T ] T T i 1 _

0,14
0,12

0,1
0,08
0,06
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0,02

IlllIIIIIIIIIIIIIIII|IIIIIIIII‘[

IIIJlIIIlﬂI'I’IlIIIIIIIIIIII

Pt L,=10 ,
0 1 1 l 1 1 1 L I 1 1 1 1 I 1 1 1 L I 1 1 L ] I 1 1 1 L

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3

Y
Fig. IIL13: Etude paramétrique sur L,, déformations plastiques dans chaque phase

Le parametre L, gére donc, en partie, le niveau de contrainte macroscopique, I'écart entre
les déformations plastiques ainsi que le moment de perte de ductilité. Il n'entraine aucune

action notoire sur l'orientation des cellules.
II1.3.2.d) Influence de la forme des inclusions

Apres cette étude paramétrique, nous cherchons 2 déterminer quels sont les effets de la
géométrie des cellules de dislocations sur le comportement macroscopique, afin d'anticiper
les résultats du modele total. Nous étudions donc les réponses obtenues en prenant des
inclusions ellipsoidales de plus en plus aplaties.

Les figures II.14 et IIL.15 représentent respectivement les contraintes tangentielles
macroscopiques et les déformations plastiques dans chaque phase pour différents rapports de
forme (sphére, 2 2 1,55 1, 10 10 1). Dans cette série, la force critique sur f est égale &
cho =7 Mpa. Les premiers pas de déformatibn €lastique sont occultés afin de ne pas tasser

inutilement les courbes.
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Fig. II.14: Influence de la forme de l'inclusion sur la contrainte macroscopique
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Fig. II.15: Influence de la forme de l'inclusion sur les déformations plastiques

Plus l'ellipsoide est aplati, plus sa contrainte macroscopique et son saut de déformation
plastique sont élevés du fait d'un tenseur d'Eshelby plus important pour une forme
davantage marquée. Ceci augmente, par rapport au cas de la sphére, la force motrice associée
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a la fraction volumique de phase molle. Celle-ci atteint alors plus rapidement son seuil,
‘provoquant ainsi une instabilité plastique précoce.

Ce phénomene de progression prématurée de la phase molle dans le cas d'ellipsoides tres
plats s'explique par une analogie avec la théorie des fissures. Dans le cas d'une téte de
fissure trés fine le coefficient de concentration de contraintes K', fonction du rapport de
forme, est trés élevé et conduit & une propagation de la fissure par effet de pointe.

La forme des cellules de dislocations a donc un impact essentiel sur le point initial de perte de
ductilité. Par contre, les conséquences sur 1'orientation de la microstructure sont négligeables
lorsque l'inclusion n'est plus une sphere (cf. figure II1.16). En effet dans ce cas particulier,
la géométrie sphérique étant isotrope, les inclusions ne tournent pas et restent a leur position
initiale. Mais quelles que soient les cellules de dislocations non sphériques, celles-ci
s'orientent suivant le méme angle correspondant au plan de glissement. Les inclusions moins

aplaties présentent seulement une orientation légérement moins rapide.
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Fig. II1.16: Influence de la forme des inclusions sur l'orientation de la microstructure
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Nous allons maintenant nous intéresser a la stabilité numérique de notre modele en vérifiant

les effets des orientations initiales sur les réponses microscopiques et macroscopiques
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III.3.2.e) Incidence de I'angle initial

Les courbes macroscopiques sont représentées sur la figure II1.17 en fonction des angles o,

introduits au départ. Les premiers pas élastiques ont été supprimeés.

o =80° o =45° ——-q =°
o 0 . [}
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Fig. II1.17: Incidence de l'angle initial sur la contrainte macroscopique

On constate une trés faible différence de comportement concernant les niveaux de contrainte
ainsi que l'apparition de l'instabilité plastique, sauf dans le cas de o, =45°. Ces
phénomenes s'expliquent grice aux réponses microscopiques représentées sur le graphique
I11.18 pour les premiers pour-cent de déformation. Nous remarquons alors, que, quel que
soit le paramétre angulaire initial différent de 45°, il atteint trés vite sa valeur asymptotique
correspondant aux directions de glissement. La différence des contraintes macroscopiques
provient donc seulement du temps de réponse de la microstructure.

L'orientation suivant les directions de glissement (0° ou 90°) correspond aux pdsitions
stables établies dans la partie I1.4.4, par contre d'apres cette étude, 45° est une position
instable de la cellule. Notre modele ne permet donc pas de faire évoluer la microstructure
initialement fixée sur sa position instable car celle-ci correspond a une direction de symétrie
du probléme. Cela entraine un comportement macroscopique perturbé, sans possibilité de
bifurcation, mais qui pourrait &tre supprimé par la prise en compte de la plasticité cristalline.
Précisons que cette situation ne peut se produire en cours de programme, car comme nous
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pouvons le vérifier sur la figure III.18, les orientations évoluent vers la position stable la
‘plus proche sans passer par 45°. L'initialisation ne pose donc aucun probléme de
convergence (2 part pour 45°), le modzle est donc numériquement stable.

a(®
100 T T 1) T T T 1 T l T T 1 T [ T T T T I T T i T
30 (xo=80' ]
60 {
- a0=45° 4
40 -
N\ ]
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i \ o =30° ]
J—_———-—-—-—o——-——-—-—-——-—-—-—_—-——-—
0 - o = .
Iol 1 1 1 1 1 1 1 I 1 1 1 1 I 1 1 1 1 l 1 1 1 1
0 0,01 0,02 0,03 0,04 v 0,05

Fig. II1.18: Incidence de l'angle initial sur l'orientation de la cellule

I11.3.2.f) Conclusions

Ce modele, bien que restreint & deux variables morphologiques, parvient a représenter
qualitativement les phénomenes d'instabilité plastique et d'évolution de la microstructure.
Cela justifie la prise en compte des hétérogénéités plastiques intragranulaires décrites au
chapitre I lors de 1a modélisation du comportement macroscopique des matériaux.

Ce modele permet en outre de retrouver des résultats caractéristiques des changements de
trajet.

II1.3.3 - Chargements complexes en cisaillement
Nous représentons dans cette partie des trajets multiples cisaillement-cisaillement (et traction-

traction dans I'Annexe D), dont les séquences se déroulent toujours suivant le processus
illustré a la figure II1.19.
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premier trajet ’ deuxiéme trajet
s (1, 2, 3) repére macroscopique '

Fig. II1.19: Procédure de trajets complexes

Ainsi, aprés un premier cisaillement suivant les directions 1-3 (03 = 63; = T), on réalise
ensuite un deuxiéme cisaillement dans le méme plan, selon des axes décrivant un angle [3

avec le repére macroscopique. Cela équivaut expérimentalement & découper une éprouvette
de direction B dans le matériau prédéformé puis 2 la solliciter dans les mémes conditions.

Nous pouvons alors simuler de nombreux trajets complexes caractérisés par le paramétre
6 €[-1,1] (cf. chapitre 1.3.2). Dans un premier temps, nous effectuons une méme séquence
pour différents taux de prédéformation, puis des trajets différents avec le méme taux de
précharge. On s'intéresse également au cas particulier de I'essai Bauschinger défini pour
8 =—1 (cf. chapitre III.3.3.c). Finalement, bien que la topologie choisie ne soit pas
totalement adaptée a ces trajets, nous réalisons les séquences laminage-rétreint puis
laminage-traction pour lesquelles nous retrouvons qualitativement les résultats couramment
observés.

Pour tous les trajets complexes illustrés dans cette partie, les parametres utilisés sont définis
dans la partie ITI.3.1, sauf pour la force critique sur f cho que nous prenons ici égal a 12
Mpa. Par conséquent, les résultats obtenus dans les pages suivantes découlent de
phénoménes physiques décris de maniére intrinséque par notre modele, et non pas
d'ajustement de multiples parameétres. '

Dans tous les cas, les contraintes et les cisaillements représentés correspondent aux
contraintes tangentielles et aux cisaillements de chaque trajet placés bout a bout.

Le graphe IT1.20 reproduit la courbe macroscopique caractéristique d'un trajet séquentiel dur,
le paramatre © valant 0. Nous avons réalisé un cisaillement de 20% de déformation suivant
le repére macroscopique, suivi d'un cisaillement & § =45° que nous comparons avec un

trajet continu cisaillement-cisaillement & 0° (cf. figure IIL.19).
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Fig. II1.20: Trajet complexe, comparaison avec trajet continu

Le trajet complexe dur se distingue du chargement continu par trois particularités qui sont:
une microplasticité prononcée avant le seuil macroscopique (AB), une contrainte a la
recharge supérieure a celle du trajet continu (BC) et une perte de ductilité (D) plus précoce.
Ces remarques sont effectivement observées expérimentalement (cf. chapitre 11.3.2) [S86],
[RS89], [R93].

La microplasticité traduit le fait que la phase molle, donc l'intérieur des cellules de
dislocations, plastifie avant la phase dure, c'est a dire les parois. En effet, aprés décharge,
les contraintes internes résiduelles dans chaque phase s'équilibrent et vérifient la relation de
moyenne nulle (IL.31). Ainsi, la phase molle est 1égeérement sollicitée en cisaillement inverse
alors Cjue la phase dure est encore en état de cisaillement positif. Par rapport au premier
trajet, le deuxieéme cisaillement posséde une part de cission négative qui sollicite la phase
molle dans le sens de ses contraintes résiduelles. De plus, la phase dure ayant fortement été
durcie par 1'écrouissage non local lors de la premiere sollicitation, sa limite élastique est
maintenant beaucoup plus élevée que celle des cellules. Tout ceci entraine une plastification

anticipée des inclusions par rapport aux parois.

Le niveau de contrainte macroscopique a la recharge, correspondant 2 l'activation de la
plasticité dans les parois, découle de la microplasticité et de I'écrouissage non local. La
déformation plastique dans l'inclusion a écroui, par le mécanisme non local, la phase dure

avant méme que celle-ci ne soit activée. La contrainte macroscopique résultant d'une
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opération de moyenne sur les phases, le durcissement de ™ conduit donc 2 une
*augmentation de 7.

L'instabilité plastique précoce est une conséquence directe du niveau de contraintes
résiduelles élevées. En effet, ce phénomeéne entrainant une cission macroscopique plus
importante pour le trajet dur que pour le chargement continu, la force motrice liée 2 la
fraction volumique atteint son seuil plus tot, d'oll une perte de ductilité prématurée.

La fraction volumique n'a pas été représentée car elle évolue de maniere identique aux cas de
trajets monotones (cf. figure IIL.7). En effet, puisqu'on ne considére aucun écrouissage sur
f, celle-ci reste constante jusqu'au moment de son activation brutale qui entraine la perte de

stabilit¢ macroscopique.

La quatriéme caractéristique d'un trajet complexe réside dans I'évolution de sa microstructure
avec le nouveau chargement. En effet, Schmitt [S86] observe en changement de trajet,
lorsque la déformation du second chargement avoisine celle de la prédéformation, que la
microstructure relative a la précharge disparait pratiquement totalement au profit des
" configurations de dislocations typiques de la deuxiéme sollicitation. La figure II1.2]1 montre
que le modele permet de retrouver ces résultats.

a (%)
140 T T 1T LI L B | I T 1 1T 71 11 I T 71 I 1T 11 I 1 T T

L o, B=45° 4
120 -

100 -

. trajet continu

.
>

60 t- .

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 y 0,7

Fig. II1.21: Evolution de la microstructure en chargement complexe

On constate tout d'abord une orientation trés rapide des cellules de 60° (angle initial) vers
90°, la position stable du premier cisaillement. Lors du second trajet, la microstructure tourne
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de nouveau afin de s'orienter au bout d'environ 15% de déformation, selon la position stable
‘relative au deuxiéme cisaillement. Ceci correspond effectivement aux observations [FS83].

La disproportion des vitesses de rotation des inclusions entre les deux trajets provient d'une
différence de saut de déformation plastique entre les deux états (cf. équation (II1.71)). En
effet, dans les premiers pour-cent de déformation, le faible saut de déformation plastique ne
constitue pas un obstacle a la mobilité des cellules, alors que pour le second trajet, le
matériau a €té écroui et empéche la rotation de I'inclusion par un fort AeP présent dés le
départ.

D'un point de vue numérique, si AeP est trés petit, 1a force motrice sur I'angle représentée
sur le schéma IIL5 est de faible amplitude. Ainsi, lorsque F, dépasse sa force critique, la
correction de AF ramenant la force motrice a la force critique, entraine un grand mouvement
angulaire, donc un positionnement rapide. Par contre si le saut de déformatién plastique est
plus important, la force motrice sur o est plus marquée et la correction s'effectue par petits
pas angulaires, d'ol une vitesse de mise en place de la microstructure plus lente.

Le modéle utilisé permet donc, sans chercher 2 optimiser les parameétres, de décrire
qualitativement les phénomenes caractéristiques se produisant lors de changements de trajet.
Il contient donc intrinséquement des phénomenes liés aux changements de trajet tels que la
mémoire microstructurale du premier chargement.

Nous allons maintenant nous intéresser a différentes séquences afin de déterminer les acquis

du modéle et les lacunes des restrictions effectuées

I1.3.3.a) Chargements complexes en cisaillement 2 différents taux de prédéformation

Nous avons représenté sur la figure II1.22, les contraintes tangentielles macroscopiques
données par le méme trajet complexe dur (3 B =45°) réalisé avec différents taux de
‘prédéformation (cf. Annexe D dans le cas de la traction). Le point d'arrét des courbes
représenté par une croix correspond au point d'instabilité (la partie post-bifurcation n'est pas
dessinée), c'est a dire & I'activation de la fraction volumique qui évolue comme au I11.3.2.

Pour chaque trajet complexe, on retrouve bien toutes les caractéristiques énoncées

précédemment, c'est & dire une microplasticité, une contrainte 2 la recharge supérieure au

trajet continu et une localisation prématurée.
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Fig. II1.22: Contraintes macroscopiques pour différents taux de prédéformation

Nous remarquons également que plus la prédéformation est importante, plus la
microplasticité débute pour des contraintes faibles, plus la contrainte a la recharge est
importante et plus la perte de ductilité est précoce. D'ailleurs, pour 20% et 24% de
précharge, la bifurcation survient avant la plastification de la phase dure. Ainsi, plus le
matériau est prédéformé, moins il est possible d'atteindre des déformations cumulées
importantes sans perte des propriétés de mise en forme. Ces constatations sont vérifiées par
les essais expérimentaux de Raphanel et al [RS88] reproduis sur la figure II1.23 dans le cas

0,05

0,1 015 02

de la traction (cf. Annexe D pour les simulations).
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Fig. II1.23: Essais de traction-traction G 45° pour différents taux de prédéformation
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Les résultats de ces simulations s'expliquent de la méme maniére que précédemment. Si on
reporte sur la figure I11.24 la contrainte a laquelle débute la microplasticité en fonction du
taux de prédéformation on obtient une courbe décroissante pratiquement linéaire:
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Fig. II1.24: Contrainte de microplasticité en fonction du pourcentage de prédéformation

La décroissance de la contrainte de microplasticité provient des contraintes résiduelles en
cisaillement inverse dans la phase molle qui sont d'autant plus importantes que la précharge
est longue. De ce fait, la phase dure est plus écrouie ce qui entraine une contrainte a la
recharge supérieure qui conduit finalement 2 une instabilité précoce.

La figure suivante montre les évolutions microstructurales durant les trajets complexes.
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Fig. I11.25: Evolution de la microstructure en fonction de la précharge
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Quel que soit le taux de prédéformation, les cellules perdent la mémoire du premier trajet
‘pour s'orienter suivant la position stable relative au nouveau chargement. Mais contrairement
aux observations, les vitesses de rotation de la microstructure apres recharge ne dépendent
pas du pourcentage de prédéformation. En fait, & partir des premiers pour-cent de
déformation plastique, le saut AeP n'évolue pratiquement plus, ce qui entraine des forces
motrices sur les-angles équivalentes et donc aucune incidence du taux de prédéformation sur
la vitesse d'orientation. -
Il faudrait ici, considérer également l'impact du saut A€P sur la force motrice associée a a.
On congoit aisément en effet, que la microstructure a d'autant plus de difficulté a évoluer, ce

qui suggere une force critique d'autant plus importante, que le matériau est écroui.
I1.3.3.b) Trajets cisaillement-cisaillement suivant différents angles _1_3_ de recharge

La figure II1.26 représente les contraintes tangentielles macroscopiques obtenues pour
différents angles B indicés sur les courbes (cf. figure I11.19).
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Fig. II1.26: Contraintes tangentielles macroscopiques pour différents trajets complexes

On constate que le seuil de microplasticité décroit de facon non linéaire avec l'angle de
recharge (cf. figure II1.27)
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Fig. II1.27: Seuil de microplasticité en fonction de l'angle de changement de trajet

En effet, plus I'angle B s'approche de 90°, plus la composante en cission négative du
nouveau chargement par rapport au premier cisaillement est importante. La phase molle
présentant a la décharge un état de contraintes résiduelles de cisaillement inverse, atteint donc
d'autant plus rapidement sa limite élastique que le trajet est voisin de I'essai de cisaillement
inverse. Ceci conduit 4 une décroissance non linéaire de la contrainte de microplasticité en
fonction de l'angle de recharge. Cette diminution du seuil est effectivement vérifiée
expérimentalement

Par contre, a partir de § =75° correspondant & un pafamétrc 0 de -0.87, le comportement
macroscopique doit se rapprocher d'un essai Bauschinger (3 = 90° et 6 = —1). Cela signifie
- non seulement, que la microplasticité doit étre trés prononcée, mais aussi que la contrainte 2
la recharge doit étre inférieure 2 la contrainte du trajet continu comme le montre la figure
expérimentale tirée de [RS89]. i
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Fig. II1.28: Résultats expérimentaux de trajets complexes cisaillement 45 °-cisaillement B
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Nous atteignons les limites de notre modele lorsque le matériau est chargé en sens opposé.
‘En effet, le paramétre morphologique f est une variable trop globale qui ne peut pas
représenter les phénomenes de dissolution de la microstructure. Les cellules s'orientent
effectivement toujours suivant la direction de cisaillement correspondant au second trajet
comme l'affirment les observations expérimentales (cf. figure I11.29). Mais dans le cas de
l'essai” Bauschinger cette position est stable pour les deux sollicitations. Il est donc
nécessaire d'introduire les variables de géométrie qui permettrait de-prendre en compte
I'inversion de chargement, et également de travailler en grandes déformations afin de
distinguer le repére lié au chargement et le repére de I'échantillon.
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Fig. II1.29: Evolution de la microstructure en trajet complexe suivant différents angles f3

II1.3.3.c) Trajets Bauschinger

Connaissant les lacunes de notre modele, nous avons réalisé des essais de type Bauschinger
pour différents taux de prédéformation (cf. Figure III.30). Nous constatons comme
précédemment une bonne représentation de la microplasticité et de I'apparition d'instabilités
plastiques, mais une contrainte a la recharge supérieure en valeur absolue a celle obtenue lors
du premier cisaillement.
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Fig. I11.30: Essais Bauschinger a différents taux de prédéformation
II1.3.4 - Conclusions

Les résultats présentés ici dans le cas de trajets de cisaillements monotones et complexes, et
dans I'Annexe D pour des sollicitations en traction, permettent d'établir un bilan positif quant
aux performances de notre modéle. En effet, nous sommes parvenus a déterminer par le
biais d'un raisonnement énergétique, les phénomenes d'apparition d'instabilités plastiques et
d'évolution de la microstructure, et ceci pour des trajets monotones ou complexes. L'étude
des changements de trajet n'a bénéficié d'aucune optimisation de parameétres par rapport aux
cas des trajets continus. Les tendances obtenues découlent donc de la physique décrite par le
modele.

Ces exemples nous ont permis d'identifier les faiblesses des restrictions effectuées. 11
s'avere donc nécessaire par la suite de prendre en compte la variation de tous les paramétres
de forme (a, b, c) et de traiter ce probléme en grandes déformations. D'autre part, il est clair
que la matrice d'écrouissage non locale, simplifiée a 1'extréme, demande 2 étre complétée sur
des bases physiques. Ces perspectives sont actuellement poursuivies par Laurent Langlois
dans le cadre de sa these.

Tout en connaissant les limites de la topologie utilisée dans ce modele, nous avons souhaité
l'appliquer a un probléme "industriel”, c'est & dire aux trajets laminage-traction et laminage-

rétreint. Ces chargements séquentiels sont en effet trés importants dans 1'étude de 1a mise en
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forme de tdles laminées par emboutissage, car les déformations rencontrées sous le poingon
‘peuvent €tre assimilées a du rétreint alors que la sollicitation s'exercant sur les parois est
proche de la traction. La succession des trajets est schématisée sur la figure IT1.31.

- v/

DL+ DR 1
DL +DT

Fig. I11.31: Essai laminage-traction, laminage-rétreint

Ainsi, aprés un laminage selon la direction 1, nous effectuons soit une traction dans la méme
direction, soit un rétreint positif suivant 1'axe 1 (compression suivant 2). L'angle mobile o

est défini sur le dessin.

La figure II1.32 représente les contraintes macroscopiques obtenues suivant la direction de
chargement.
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Fig. I11.32: Contraintes macroscopiques en laminage-traction et laminage-rétreint
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Ces résultats correspondent avec I'expérience. En effet, aprés un laminage il est possible de
‘réaliser un rétreint de plusieurs dizaines de pour-cent alors qu'une traction casse trés
rapidement. La bosse obtenue en rétreint correspond 2 1'orientation de la microstructure
représentée "ci-dessous, sachant que pour définir enti¢rement le rétreint il faudrait considérer
deux angles mobiles.
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Fig. I11.33 Evolution de la microstructure
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Notre travail visant & décrire le comportement macroscopique de l'acier en trajets complexes
et particuliérement I'apparition des instabilités plastiques annongant la perte de ductilité du
matériau, s'est décomposé en trois parties exposées dans ce rapport. Tout d'abord, I'examen
des observations expérimentales réalisées sur ce sujet a permis de définir le cadre de notre
modele. Sa formulation théorique basée sur la thermodynamique a variable interne a ensuite
abouti 4 un outil informatique capable de représenter qualitativement les résultats obtenus

expérimentalement lors de changements de trajet.

La premigre partie a donc démontré le role prépondérant des hétérogénéités plastiques
intragranulaires de type cellules de dislocations sur le comportement des matériaux
métalliques. Leur forme et leur orientation étant directement corrélées 2 la sollicitation
appliquée, elles mémorisent, par leur topologie, le chargement actuellement subi par
l'échantillon. Cette mémoire peut alors entrainer de graves conséquences dans le cas de
changements de trajet. La microstructure associée au premier chargement est en effet
dissoute plus ou moins brutalement, pour disparaitre au profit des configurations de
dislocations relatives au nouveau trajet. Cette période de transition, si elle est brutale, peut
conduire & des instabilités plastiques entrainant une perte de la ductilité du matériau. Ces
considérations prouvent donc qu'il est nécessaire de prendre en compte ce type
d'hétérogénéité intragranulaire si on veut pouvoir modéliser les phénomenes de trajets
complexes.

Pour ce faire, nous avons étudié ces arrangements de dislocations a 1'échelle microscopique.
Les observations expérimentales mettent en évidence le niveau trés élevé des fluctuations de
glissement plastique et de contraintes internes entre les parois et les cellules (nettemeht
supérieures aux fluctuations intergranulaires), ainsi que le durcissement des parois provoqué
par les dislocations traversant les cellules. Ceci nous a conduit & assimiler la microstructure
de dislocations 2 un matériau biphasé évolutif non local constitué d'une phase molle
représentant l'intérieur des cellules et d'une phase dure définissant les parois. La différence
essentielle de notre modele par rapport a 1'étude des milieux hétérogénes classiques réside
dans la mobilité de la frontiére entre phases qui peut, contrairement aux joints de grain, se
déplacer sous l'effet de ses forces thermodynamiques.

Le comportement macroscopique du matériau est ensuite déterminé par des opérations de
moyenne, ce qui revient a négliger la structure granulaire de l'acier au profit des
hétérogénéités plastiques.
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Afin de traiter ce probléme par une démarche thermodynamique a variables internes, la
modélisation biphasée est explicitée dans la deuxi®me partie en tenant compte des
observations précédentes. Ainsi, les cellules de dilecations sont représentées non pas par
des formes q_tmlconques qui nécessiteraient un nombre infini de variables internes, mais par
des inclusions ellipsoidales toutes identiques. La microstructure est alors totalement décrite
par six paramétres morphologiques qui correspondent aux trois demi-axes de l'inclusion et
 aux trois parametres angulaires. La plasticité dans chaque phase est traitée de maniére
phénoménologique 2 1'échelleé microscopique. Le nombre total de variables internes
correspond donc 4 six variables morphologiques scalaires et deux variables plastiques
tensorielles.

L'énergie libre de Helmholtz relative aux configurations de dislocations présente, dans ce
cas, d'importantes difficultés lors des calculs variationnels mettant en jeu les variables
internes morphologiques. La solution a donc été d'exprimer 1'énergie élastique sous une
forme invariante. Les avantages d'une telle expression sont multiples. Dans un premier
temps nous avons pu déterminer les configurations stables d'arrangements statiques de
dislocations qui, par la suite, nous ont servi lors des restrictions du modele biphasé. Dans un

deuxi®me temps, cette formulation facilitera l'introduction future de la plasticité cristalline.

La plasticité étant un processus thermodynamiquement irréversible, nous avons déterminé,
dans la troisi¢éme partie, I'énergie dissipée par les phénomenes inélastiques composés non
seulement de la plasticité dans chaque phase mais aussi du mouvement de I'interface mobile.
Les lois complémentaires du modéle ont été exprimées dans le cas de six variables
morphologiques, mais les difficultés de mise en oeuvre numérique nous ont contraint 2
restreindre la modélisation &4 deux variables internes morphologiques. La fraction volumique.
de phase molle et une variable angulaire ont alors été choisies en fonction des études sur les
configurations de dislocations effectuées a I'aide de la méthode invariante.

Nous disposons donc actuellement d'un outil informatique prenant en compte deux variables
internes morphologiques. Les résultats présentés en trajets monotones et complexes, dans le
cas du cisaillement et de la traction, se révelent trés encourageants. En effet, nous sommes
parvenus a modéliser des mécanismes d'écrouissage et des phénomenes de perte de ductilité,
tout en suivant les évolutions des cellules de dislocations au cours de la déformation. Les
bonnes tendances obtenues en trajets complexes, sans aucune optimisation de paramétre,
prouvent que le modele contient intrinséquement les phénomenes physiques relatifs aux

changements de trajet.
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Le bilan encourageant de ces simulations ne doit pas nous faire oublier qu'il reste encore
‘beaucoup de travail avant de décrire en totalité les phénomenes complexes. Il est nécessaire
dans un avenir proche de remplacer la fraction volumique par les demi-axes des cellules, et
de développer ce modele en grandes déformations. Ces perspectives font I'objet de la these
de Laurent Langlois qui s'intéresse également a la physique de la matricie d'écrouissage. En
paralléle, une campagne d'essai lancée en collaboration avec SOLLAC permettra d'étudier
macroscopiquement et microscopiquement les phénomenes de changements de trajet. Les
courbes expérimentales obtenues constitueront les données de référence pour fixer nos

parametres.
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Annexe A - Contraintes internes, probléme de l'inclusion d'Eshelby-Kroner

ANNEXE A

Détermination des contraintes internes par les fonctions de
Green.
Probleme de l'inclusion d'Eshelby-Kroner

A.1 - FORMULATION INTEGRALE

Le calcul des contraintes internes s'effectue & partir de la technique classique des fonctions
de Green. La déformation locale £(r), et le tenseur des contraintes de Cauchy o(r) sont
exprimés sous forme d'intégrales faisant intervenir ces fonctions. Le déroulement des calculs

est détaillé apres un bref rappel sur le tenseur de Green.
A.1.1- Définition du tenseur de Green
Avant d'exprimer le tenseur de Green sous la forme d'une équation mathématique, il est

intéressant de comprendre ce qu'il représente physiquement. Pour cela, considérons un
solide de volume V et de fronti¢re S:

Fig. A.1: Réponse a une force appliquée en un point r'.

Supposons qu'une force volumique f(r') est appliquée en r'. Cette force induit un
déplacement {i(r) de la particule située au point r. Le déplacement t(r) est donc lié a cette
force. On introduit alors 1'objet réalisant ce lien: le tenseur de Green G fonction de retr'.
Dans le cas discret ceci s'écrit:

u; (r) = Gy (r,r') £(r') (A1)
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Ce résultat peut étre généralisé au cas d'un milieu continu en considérant non plus une force

‘ponctuellé, mais une force totale s'exergant sur un élément de volume dV' entourant r'":
f;(r') dV'. Le déplacement s'écrit alors:

u(0) = [ Gy(er) () av _ A2)
) _

Ceci traduit l'effet de la distribution de forces volumiques dans tout le volume V sur la
particule située enr.

De plus, dans le cas d'un milieu infini correspondant & un milieu macrohomogeéne et
microhétérogene, le milieu est invariant par translation ; la variable intéressante ne sera donc
plus r ou r' mais la différence r-r'. D'oti I'introduction d'un tenseur de Green adapté a ce
milieu:

u;(r) = j Gy(r—r) f;(r) dV’ | (A.3)
\'

Apres avoir introduit le tenseur de Green de manigre intuitive, voyons maintenant sa
définition rigoureuse. Pour un milieu homogene infini caractérisé par les constantes
€lastiques Cyyy , le tenseur de Green se définit comme étant la solution du probléme adjoint

suivant;

Cijt Gim,jT—1)+ 8y 8(r—1') =0
lim G(r-l") =0

r—r'—oo
avec  9;, le symbole de Kronecker et

(A4)

d(r —1') la distribution de Dirac.

La résolution de ce probléme est connue et donne le tenseur de Green G,,. Ces calculs

complexes ne sont pas l'objet de cette annexe.
On peut remarquer que cette nouvelle définition englobe la précédente. En effet, par
identification avec I'équation de Navier obtenue grace aux lois classiques de 1'élastostatique

(voir chapitre 11.1.1),

Cija Uk, +5 =0 | (A.5)
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Gy, désigne le déplacement au point r, dans la direction k, provoqué par l'application, au
“‘point r' du milieu infini d¢ modules Cy,, d'une force unité f. =8, 8(r—r') s'exercant

dans la direction m.
Le tenseur de Green étant défini, nous pouvons construire 'équation liée a notre probleéme.
A.1.2 - Calcul des contraintes internes

Le point de départ de ce calcul est I'ensemble des équations locales (I1.12). En injectant
(I1.9) et (I1.8) dans (II.4) il vient:

Ciju (8k1(r) -Eﬁ(f)),j =0 » f (A.6)

Compte tenu de la relation (I.7) et des symétries du tenseur des contraintes (I1.3), 'équation
(A.6) devient:

Cijia Ukt (1) — Cijra &R =0 (A7)

D'autre part, le déplacement u, (r) s'exprime d'une maniére générale:

u, ()= ‘[ui(r') Oip O(r—1')dV' (A.8)
v
D'aprés la définition (A.4) et le fait que Gy =—Gyp (A.9)

u,,(r) s'écrit:

() == Cys Gumpy G=¥) @) aV (A.10)
A"

Aprés deux intégrations par parties successives associées au théoréme de la divergence on
obtient :

u,(r) = JCijkl Gy (r—1') u; 3(r') n';dS - jcijm Gy (=) y(r') 0y ds
S S

(A.11)
",J‘ Cijt Gxm(r—1') uj 3y (r') AV’
v
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La premicre intégrale de surface représente le déplacement provoqué par les conditions
limites en contrainte, la deuxiéme correspond au déplacement imposé sur la frontiére et
l'intégrale de volume traduit le déplacement lié aux forces volumiques. Les conditions aux

limites sont définies par 1'équation (IL.1), elles correspondent a une frontieére libre de

d

contrainte mais soumise a un déplacement imposé u®, ce qui entraine:

u,(r)= u?n(r)— jcijm Gyp(r—1) u; 5y (1') dV° (A.12)
v

Les symétries du tenseur des constantes élastiques permettent de permuter les indices ij et ki.
Ainsi Cyq Gy u; 31 (') est aussi égal 2 Cia Gim Uiy (r') - En transformant ce terme par

le biais de 1'équation (A.7), il vient:

U () = ud (r) - jGim(r —1') Cyy €0 (1) dV° (A.13)
\'

Intégrons par parties et utilisons le théoréme de la divergence:

um(r) = U?.n (r) - J‘Gim (r -r ) Cljkl 81[21 (I" ) n'j dsS' + jGim,j' (r -r ) Cijkl 81%(1" ) av
S A%
(A.14)

Le milieu considéré étant supposé infini, on peut appliquer les conditions limites du tenseur
de Green vues a I'équation (A.4). L'intégrale de surface est nulle puisque (r' — o), ainsi:

u, () =ud () + _[Gim,j- (r—1') Cyyg R (') dV' (A.15)
\'%

La déformation locale totale s'obtient d'aprés (II.7) en dérivant l'expression (A.15) par
rapport a r puis en la symétrisant. Seul le tenseur de Green dépend de r a l'intérieur de
l'intégrale, ce qui donne par l'intermédiaire de (A.9):

Emn (1) = 3 (0, o (1) + 0] (1)) - J.(Gim, (T —=1)+Gip (1= 1)) Cyg R (@) AV (A16)

v

Simplifions cette expression en explicitant les conditions limites (II.1) et en introduisant le

tenseur de Green modifi€ I'pu(r—r'):
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g £, (0 =E_ - jrmmj(r ~1') Cyjg ER () AV | (A.17)
avec Impj(T—1)= %(Gim,jn(r_r')+Gin,jh1(r_r' )) , (A.18)

La déformation au point r résulte donc de la contribution de plusieurs facteurs qui sont:

- les conditions limites

- les effets des points r décris par le tenseur

- I’effet du point r sur lui méme de Green modifié T

Par la décomposition des déformations totales, locale (II.7) et globale (IL.16), et en
multipliant (A.17) par le tenseur des constantes €lastiques, on détermine la contrainte de

Cauchy dans le matériau:

O (1) = Zpg + Cpgrn (BB = €0 (D)) - Cpqmn_[I‘mm;(r ~1') Cyq R (') dV
A\

(A.19)

La partition de la contrainte ¢ définie au (IL29) comme étant la somme de la contrainte
macroscopique et des contraintes internes, permet de préciser les contraintes internes dans le
cas général:

qu ()= Cpqmn (Eﬁm - Egm(l')) - Cpqan‘rmm'j (r-r') Cijkl el[:l (r')dVv (A.20)

' Cette expression va maintenant étre explicitée dans le cas de l'inclusion d'Eshelby-Kroner.
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A.2 - PROBLEME DE L'INCLUSION D'ESHELBY-KRONER

Considérons une matrice homogene, de volume V infini, siege d'une déformation plastique
macroscopfcjue uniforme EP. Cette matrice contient une inclusion de volume V', de forme
ellipsoidale soumise également a une déformation plastique €P! uniforme. L'interface S!
entre les deux milieux est supposée parfaite, c'est i dire que la continuité des vecteurs
contrainte et déplacement est vérifiée.

Fig. A.2: Topologie du probléme de l'inclusion

Dans ce cas, la déformation plastique dans le matériau est uniforme par morceau, d'od
I'expression de €P(r) en un point M(r) quelconque:

ePlsirev!
eP(r)= : (A.21)
EPsirgV
. Isire V!
En introduisant la fonction de Heaviside Gl(r) définie par: 0°(r) = Osire V! (A.22)
ir
la déformation plastique s'écrit également:
eb(r)=Ep + (sgl - Eg.) 0'(r) (A.23)

Remplagons cette expression dans I'équation (A.17), la déformation totale pour un point
M(r) quelconque du matériau est donc:

v-v!

€mn(r) = Emn - J.me-] (r - rl) Cl_]kl 8121] dVv' - '[rmnij(r -r ) Cijkl EE] dav' (A24)
vl

La propriété liée au tenseur de Green généralisé sur un volume infini étant la suivante,
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+o00
: J Tyt = ') Cija By dV'=0 (A.25)

—O0

I'intégrale sur V est nulle et la déformation devient:

€ (r) =Epn - J.rmnij(r —1') Cyju (ef;l‘ - Eﬁl) av' (A.26)
, ,

\4

Les termes constants peuvent étre sortis de I'intégrale tel que, pour tout point M(r):
= ' pl _pp
€y (X) = By — jrmmj(r ~r) dV' | Cyyq (el —ER) , (A27)
1
v

D'autre part, Eshelby [E57] démontre que la forme ellipsoidale de l'inclusion implique
l'invariance, par rapport 2 la position r dans I'ellipsoide, de I'intégrale du tenseur de Green
modifié sur V'. 1l introduit alors le tenseur d'Eshelby S pour r € V! qui traduit les
interactions inclusion-matrice. Evidemment uniforme sur l'ellipsoide, il ne dépend que des
trois demis-axes précisant la forme de l'inclusion. Il est défini dans le repére de l'inclusion

par:
Smnk.l = - jrmj(r -r ) av’ Cijkl (A28)
Vl ’

En conséquence, le tenseur des déformations est uniforme dans l'inclusion et vaut:

1 1
€hn = En + S (€0 —ER)) (A.29)

On détermine la contrainte de Cauchy 2 l'intérieur de l'inclusion ellipsoidale de la méme
maniére que pour la formule (A.19):

6} = Z = Cymn (Lonia ~ Srmnit) (€01 E) (A.30)

avec I g le tenseur identité d'ordre 4
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Les contraintes internes a l'intérieur d'une inclusion ellipsoidale se réduisent a:

7

T == Cijmn (Inniat = Stmmat) (51 — ER) (A31)

Elles sont uniformes sur 'ellipsoide et ne dépendent que de la forme et de I'orientation de
celle-ci au travers du tenseur d'Eshelby.
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[E57]

[K61]

[L95]

[W6T7]

[W78]
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ANNEXE B

C
Expression des tenseurs Mlﬂd, MIJkl et My
1_]k1’ Mljkl et Mgkl

Ces tenseurs d'ordre 4 apparaissent lors du calcul dans le repére lié a l'ellipsoide de la

dissipation rappelée ci-dessous:

D= Jolj(r) ER(r) dV+(o‘ Aef +p Aef Aef jwa N, dS
v’
—ZuI(Ae N) W Ng S+ VJ(AE N; N)WaN ds
vt ov®

(B.1)

L'intégrale volumique est donnée par (II1.31) et la premiére intégrale surfacique correspond
a la croissance volumique des inclusions. Par contre, le développement des deux autres
intégrales de surface & partir des relations (II1.33), (111.34), (I11.35) et (IIL1.36) s'avere trés

lourd. Cela revient & déterminer par exemple:

cos0sin¥
Aﬁp A£p Aﬁp a2
5 11 12 13 . ay
(Ae N; ) wg Ng dS = r_sﬂ‘_ AP AeR Al |- sin@ sin ¥
¢ N5 12 8822 B3 1 T
v Aefy Aehy Ael, cos¥

L~
L~ c

Osin¥
___sm‘{’cose +cos‘PB—sm‘P sin@ ¥ cosram :m
a

___sm \P sin® ; b+sin¥ cos® Y —cos'¥ & ____sm Gbsm ¥ d¥ do

cos¥
2

cos'¥ . . P
¢ +sin'¥ sin@ & ~ sin ¥ cos 6 f

c c

(B.2)

A

20 «in2 e 20 2 2
¥
avec X =2 o zm +30 Gbim ¥ + 4T et r donné par (I11.31)
a c

AeP exprimé dans le repére de l'ellipsoide
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La dissipation, résultat de ces calculs, peut se mettre sous la forme (II1.37) en introduisant
les tenseurs My, Mgkl et My ainsi que My, Mgkl et MY, qui sont exprimés  partir

d'intégrales volumiques définies ci-dessous.

*cos®Osin’ ¥ 10

Ca= ] 3 do d¥
ovs
o 60 7 5
Cyp = sin 951121 ¥r 46 d¥
J X
ovt
-~ 6 : 5
C,. = cos ‘I’s;n‘I—’r 46 dW
. X _
ovs
. 2022 2 .5 5
C = cos“ 0 sin Gco; Ysin"Wr 46 d¥
o X
ov’
. 4 2 .5 5
C, = cos 0 cos ‘i’sm ¥Yr 40 4%
o X
ovs
. 2 4 .3 5
C, = cos“ 0 cos ‘i’sm ¥Yr 40 d¥
J X
ov®
~ b 4 2 : 5 5
C,= sin™ 6 cos lIz’sm Yr 46 4
J X
ovs
3 : 2 4 : 3 5
C = sin“ 0 cos lIz‘sm ¥Yr 46 dW
. X
ovs
o dn 20 T 5
Ce = cos” 0 sin (Zsm Yr 46 d¥
o X .
ovs
o 4 2 M 7 5
C, = sin™ 0 cos lIz’sm ¥ 46 d¥
J X
aovs
. 4 : 5 5
S, = cos Osin"Wr 40 4%
J X
ovs
* o1 4 7 5 5
Sy = sin“"Osin"¥r 40 d¥
o X
ovs
] 4 M 5
S, = cos"¥sinWr 40 dW
o X
ove
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e 20 20 ind 5
S,y = cos“Osin“Osin"¥r 46 d¥
J X
avs
. 2 2 i3 5
S, = cos“B cos”Fsin"W¥r 46 4
v X
V. - 26 2wy g 3\1, 5 (B.3)
Sy, = sin“B cos“¥sin"Y¥r 46 4w
J X -
ovt

Les tenseurs d'ordre 4 sont écrits ici sous forme de matrices de dimension (6, 6) suivant la
régle de complément & neuf. Les lignes correspondent aux indices ij et les colonnes aux
indices kl.

M,y = (B.4)
! Mp1r Mpsps Mpssz Mpsps Moz Mysyp
Mz Mz Missz Misps Mz Misg,
Miz11 Mz Mz Mgz Mgz Miggp)
( 1] Cy
0 0 0 T 0 0
B Ca
1-v b6 02
0 0 0 0 0
St
b2 c2
I
1—Vb [
0 0 0 ¢ 0 0
e
\ b2 c2
o B Ca) (1 G
Mju = LG I-v 6.2 | | 1-v 26 0 0 0
ﬁa4 b2 c2 She Sbe
_ubz 2 “H b2 ¢2
2r_ G
-V 4b2 2
0 0 0 0 0 as ¢
be
e || ®5)
2r_ G
-V 4b2 2
0 0 0 0 pee 0
_IJ' ibc2
\ b c )
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G ) )
4 1-v ;6 c2
0 0 0 0 0
_ Sac
\ 32°2)
p G
0 0 0 0 T-v 32 4 2 0
G -
1-v a2 c6 _
0 0 0 0
Sac O
—H
a2 C2 )
P 28 __G
ijkl = - v 2 pt 2
0 0 0 0 0 S
ac
)
a“c
B G B C3
1-v a6 c2 n o) -v a2 C6 0 0 0
iy Sac 1=v 32 p* ¢2 Sac
l“l‘ 32 02 IJ' 3.2 C2
2e_C
0 0 0 Tttt 0 0
_ ac
u 8.2 C2
(B.6)
2 S Y)
1-v 3.6 b2
0 0 0 0 0
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Annexe B - Expression de Miy, Mit;kl et My ainsi que deMy, Mﬁ-kl et MY
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Annexe B - Expresszqn de Mjj, Miju ef Mjyq ainsi que de Mijkl» Mijq et My
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De méme, le calcul dans le repere de I'ellipsoide des forces motrices données par (II1.49), en
fonction (II1.33), (I11.34), (II1.35) et (III.36); utilise les intégrales volumiques définies ci-

dessous:
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Annexe C - Organigramme
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Annexe D - Résultats numériques en traction

ANNEXE D

Résultats numériques en traction uniaxiale et
chargements complexes traction-traction

Dans cette annexe nous récapitulons les simulations effectuées en traction dans le cas de
trajets monotones ou complexes. Bien que la topologie des cellules de dislocations observées
lors d'essais de traction uniaxiale soit isotrope transverse, ce qui ne correspond pas a
I'orientation unique des inclusions considérée dans le modéle, nous obtenons de bons
résultats qualitatifs.

D.1 - TRAJETS MONOTONES EN TRACTION; ETUDE PARAMETRIQUE

Le chargement de traction uniaxiale simulé est décrit par le schéma ci-dessous:

TU

> -3
1

(1, 2, 3) repére de chargement

Fig. D.1: Chargement en traction uniaxiale

Toutes les courbes présentées dans la suite sont réalisées avec les mémes parametres que
ceux utilisés pour les essais de cisaillement du chapitre ITL.3. Les résultats, et notamment le
point de perte de ductilité, peuvent donc toujours étre comparés.

Les courbes D.2, D.3 et D.4 illustrent les caractéristiques d'un essai de traction du point de
vue du comportement macroscopique et de I'évolution de la microstructure. La figure D.2
représente, en fonction de la déformation longitudinale, les composantes suivant la direction
de traction des contraintes internes dans chaque phase et de la contrainte macroscopique,
ainsi que I'évolution de la fraction volumique. Les résultats et donc les commentaires sont
similaires a ceux obtenus dans le cas du cisaillement.
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Annexe D - Résultats numériques en traction
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Fig. D.2: Contraintes et fraction volumique en essai de traction

Nous constatons la bonne représentation de la contrainte macroscopique et des contraintes
internes dans chaque phase. L'apparition de l'instabilité plastique est corrélée avec
l'augmentétion de fraction volumique de cellules de dislocations. La partie utile du matériau
précédant la perte de ductilité (17%), est moins étendue que dans le cas du cisaillement
(20%). Toutes ces remarques sont vérifiées par des observations expérimentales.

Q

0,2 T T ‘l T I T T T T T T T T ] T T T
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Fig. D.3: Déformations plastiques dans chaque phase
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Fig. D.4: Orientation des cellules de dislocations.

Bien que la répartition angulaire des cellules de dislocations en traction soit différente de la
microstructure modélisée, nous remarquons ci-dessus, que les inclusions s'orientent suivant
un angle de 48° par rapport 2 la direction de traction. Cette orientation correspond au plan de

cisaillement maximum, ce qui est en accord avec les observations dans le plan de la tole.

Pour représenter correctement la topologie réelle,' il faudrait maintenant répartir ces
inclusions orientées, autour de 'axe de traction (distribution en cdne). La solution serait de
considérer le milieu biphasé étudié ici, comme définissant le comportement des grains
d'acier. La transition d'échelle entre les grains correctement répartis et la tdle s'effectuerait
ensuite par la méthode autocohérente.

Malgré cette simplification, le modele utilisé permet d'obtenir qualitativement un
comportement macroscopique et des évolutions de microstructure en accord avec
l'expérience.

Les courbes suivantes représentent I'étude paramétrique sur la force critique associée a £

dans le cas de la traction. Le résultat essentiel de cette analyse concerne le décalage du point
d'apparition des instabilités plastiques avec l'augmentation de F¢°.
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Fig. D.5: Etude paramétrique sur Ff° dans le cas d'une traction uniaxiale

Les figures D.6 et D.7 récapitulent les résultats de I'étude paramétrique sur le coefficient
d'écrouissage non local L, exprimé en millions.
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Fig. D.6: Contraintes internes et contrainte macroscopique pour différentes valeurs

d'écrouissage non local en millions
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Annexe D - Résultats numériques en traction

Ainsi, plus L, est fort, plus les contraintes internes dans la phase dure sont importantes,
‘entrainant alors une augmentation de la contrainte macroscopique, et plus la différence de
déformation plastique AeP est marquée. Ces actions ont un effet direct sur l'apparition de la
localisation de la déformation qui se produit d'autant plus t6t que le matériau est écroui.
P
0,3 =

.
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0,25 e, sz,.;:‘-:::"
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Fig. D.7: Déformations plastiques équivalentes en fonction de L,

L'influence de la géométrie des inclusions est décrite par les figures D.8 et D.9.
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Fig. D.8: Influence de la forme des inclusions sur la contrainte macroscopique
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Annexe D - Résultats numériques en traction

Comme pour le cisaillement, plus les cellules de dislocations sont aplaties, plus l'instabilité
‘plastique est précoce du fait d'un fort tenseur d'Eshelby et d'un saut de déformation
plastique important.
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Fig. D.9: Influence de la forme des inclusions sur les déformations plastiques

Contrairement au cisaillement pour lequel la forme des cellules de dislocations n'avait aucune
incidence sur l'orientation de 1a microstructure, dans le cas de la traction, la cellule s'oriente
d'autant mieux que l'inclusion est plate (cf. figure D.10).
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Fig. D.10: Influence de la forme des inclusions sur l'orientation de la microstructure
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Annexe D - Résultats numériques en traction

Comme en cisaillement, lorsque les cellules de dislocations sont sphériques, elles conservent
feur orientation initiale puisque ce cas de figure correspond a une microstructure isotrope.
Par contre, si les ellipsoides sont aplaties elles tournent effectivement pour s'orienter suivant
leur position stable, mais toutes les cellules ne tendent pas vers le méme angle. On constate
que plus la forme est marquée, plus l'angle se rapproche des directions de cisaillement
maximal (45°), et plus sa vitesse de convergence est rapide. Cette différence avec le
cisaillement provient certainement du fait qu'en traction, la microstructure modélisée ne

correspond pas tout a fait a la réalité.

Nous vérifions ci-dessous que 1'évolution de la microstructure ne dépend pas de l'angle

initial considéré.

Z , Mpa)
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0 0,05 0,1 0,15 €, 02

Fig. D.11: Incidence de l'angle initial sur le comportement macroscopique
La trés faible différence de niveau de contrainte macroscopique découle uniquement de la
période trés rapide de mise en place de la microstructure. En effet, quelle que soit

l'orientation initialement choisie, les cellules de dislocations tendent effectivement vers le
méme angle (cf. courbes D.12). Le systéme est donc numériquement stable.
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Fig. D.12: Incidence de l'angle initial sur l'évolution de la microstructure
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Annexe D - Résultats numériques en traction

D.2 - TRAJETS COMPLEXES EN TRACTION

Les trajets complexes simulés dans cette annexe se décomposent en une premigre traction
suivant l'axe 1 suivi d'une traction dans le méme plan, dont la direction décrit un angle [ par

rapport au repére macroscopique (cf. schéma D.13)

premier trajet deuxiéme trajet
- (1, 2, 3) repére macroscopique

Fig. D.13: Chargement complexe en traction

Pour chaque trajet complexe, les contraintes et les déformations représentées sur les graphes
suivants correspondent aux contraintes suivant I'axe de traction et aux déformations

longitudinales de chaque trajet que I'on a ensuite placées bout a bout.

La figure D.14 décrit les caractéristiques essentielles d'un trajet séquentiel dur effectué pour
B = 45° par rapport 4 un trajet continu. La croix indique le point de localisation de la
déformation.
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Fig. D.14: Contraintes macroscopiques d'un trajet complexe comparé a un trajet continu
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Comme pour le cisaillement complexe, nous remarquons immédiatement une microplasticité
‘prononcée, une contrainte 2 la recharge supérieure au trajet continu et une perte de ductilité
précoce; et ‘ceci sans optimiser les paramétres. La microstructure s'oriente en fonction des
trajets suivant les positions stables déterminées dans le chapitre I1.4.4, c'est & dire suivant
les plans de cisaillement maximum.
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Fig. D.15: Orientation de la microstructure en trajet complexe

Nous présentons également les résultats des simulations effectuées pour différents taux de
prédéformation. On retrouve les mémes caractéristiques que pour les essais de cisaillement.
Ainsi, plus la précharge est longue, plus la microplasticité débute t6t, plus la contrainte
macroscopique de recharge est importante et plus la perte de ductilité survient
prématurément. La figure D.17 qui reproduit les valeurs du seuil de microplasticité en
fonction du taux de prédéformation posséde la méme allure que la courbe trouvée en
cisaillement (cf. figure II1.24).
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Z  (Mpa)
500 lllr[llllIIIIT\IIIII[IIIIIIII]’]II]l

400

300

i
5
1 11 1 I | S l L L1 1 l L1 1 1 lj_%_l__

200 } !
100 |-2% - 10%  15% 18% 2%
0 -l .( 1 l 11 ) 1 I I | I 1 | W - I | I | ! 1 t 11 l 1 Il 1

0 005 01 015 02 025 03¢,035
Fig. D.16: Contraintes macroscopiques en trajet complexe défini par B = 45° pour différents
taux de prédéformation
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Fig. D.17: Seuil de microplasticité en fonction du pourcentage de prédéformation

Les évolutions de la microstructure, identiques au cas du cisaillement, sont données ci-
dessous:
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Fig. D.18: Evolution de la microstructure pour différents taux de prédéformation

Nous avons également simulé des trajets complexes & méme taux de prédéformation mais
pour différents angles B. Les résultats obtenus sont représentés sur les figures D.19, D.20

et D.21.
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Fig. D.19: Trajets complexes suivant différents angles [3
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Les phénomenes de microplasticité sont bien représentés et les contraintes seuil décrivent une

‘courbe similaire au cas du cisaillement (cf. Figure D.20).
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Fig. D.20: Seuil de microplasticité en fonction de l'angle de changement de trajet

Mais expérimentalement Fernandes et al [FS83] montrent que pour B = 90°, correspondant
au parametre de changement de trajet 6 =-0,5, le comportement macroscopique se
rapproche de celui de l'essai Baushinger. Nous I'avions déja remarqué en cisaillement, ce
modele ne parvient pas 2 représenter les phénoménes de dissolution de la microstructure

lorsque le chargement se rapproche de I'essai inverse. On remarque également ce probléme
sur les orientations puisque pour B = 90° les cellules décrivent un brusque retournement.
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Fig. D.21: Orientation de la microstructure pour différents changements de trajets
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D.3 - CONCLUSION

Les essais en traction présentent les mémes tendances que ceux effectués en cisaillement. Les
effets sont moins marqués du fait de la moins bonne adéquation entre la topologie réelle et
~modélisée. Nous retrouvons toutefois les mémes résultats encourageants et les mémes
lacunes dues 2 la restriction & deux variables internes morphologique de notre modgle.
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