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Introduction

INTRODUCTION

La connaissance des lois de comportement des matériaux suscite depuis très longtemps de

nombreuses études visantà comprendre, décrire et modéliser les phénomènes 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 très performantes'

D'autres approches basées sur des considérations microscopiques (méthodes de transition

d,éche1e) fournissent également d'excellents résultats pour représenter l'élasticité et la

plasticité des PolYcristaux.
cependant ,la caractérisation du comportement lors de trajets séquentiels s'avère, encore

aujourd'hui, très délicate. ce mode de déformation, fonction des chargements subis

antérieurement par le matériau, constitue pouftant un problème essentiel en raison de ses

implications industrielles. En effet, la transformation d'une tôle d'acier en un produit fini

(pièce 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.

O@ @tl
Godet

'"Kt yaet

-æ

TTTT77\

Boite finie Boite formée Repassage

Fig. 1: Etapes de mise enforme 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 à 0,009 mm (cf. figure l). Les opérations de finition telles que le

-1 -
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Introduction

formage du fond et le bordage du col sont finalement effectuées en plusieurs passes à partir'de 
la boite formée déjà très 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 constructe'r.
La course à I'allégement des structures (rédùction des épaisseurs) couplée à 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 pièce au cours de sa mise en forme. La ductilité des tôles d,aciers extra doux
est en effet limitée par I'apparition d'une localisation de la déformation plastique qui peut
conduire à la ruine du matériau. Il apparaît alors capital de connaître le'comportement
macroscopique, et en particulier la formation d'instabilités plastiques, d,un acier soumis à
des sollicitations complexes, ceci afin de prévoir les problèmes de formage avant d,engager
la fabrication d'outils coûteux.

Actuellement, la prévision des phénomènes de localisation s'effectue à I'aide de méthodes
expérimentales telles que les courbes limite de formage (cLF) tcHMg4l. ces graphes
définis dans le plan (e1,e2) des déformations principales sont composés des points de limite
à la striction obtenus expérimentalement pour différentes sollicitations.
Toutefois, cette technique nécessite des campagnes d'essai très lourdes notamment dans le
cas de trajets complexes pour lesquels les CLF ne peuvent être déduites d,expériences
réalisées en chargement monotone. Chaque nouveau chargement séquentiel nécessite
l'élaboration de nouvelles courbes limite de formage qui fournissent des renseignements sur
le point de striction mais pas sur I'origine physique de ce phénomène. D,autre part, la
localisation de la déformation plastique apparaissant de manière erratique dans beaucoup de
cas, il s'avère impossible de formuler des critères 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
l'échantillon [F96]. Le problème de cette méthode réside dans la dépendance directe des
résultats avec la nature du défaut introduit. ce modèle permet uniquement de représenter la
striction provoquée par un défaut géométrique de la pièce, mais il n'est pas généralisable.

Notre travail s'inscrit donc de manière naturelle dans le cadre
conditions de mise en forme puisqu'il traite des moyens théoriques

général de l'étude des
permettant de compléter

a



Inffoduction

les méthodes existantes. Nous cherchons en effet à développer un modèle simple,

.capable de représenter les phénomènes de perte de ductilité en chargements

monotones et séquentiels reproduits schématiquement sur la figure 2.

Trajet monotone Trajets complexes
(laminage-traction) (laminage--réueint)

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

Il est clair que la différence de comportement entre une séquence laminage-traction, très

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 [586]. En effet,

les principaux mécanismes responsables d'un écrouissage négatif sont I'adoucissement

textural, dû à 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 I'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 rôle prépondérant des structures de dislocations.

D,auffe part, de nombreux modèles tels que la méthode autocohérente traitent I'influence de

la texture en supposant les grains homogènes. Les résultats obtenus par cette approche se

révèlent excellents sans toutefois pouvoir représenter la perte de ductilité et les changements

de trajet.

En conséquence, nous nous intéressons plus particulièrement à la modélisation du

comportement des aciers en trajets monotones et complexes à 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 à grandes distances et sont

fortement reliées à la sollicitation mécanique appliquée (forme et orientation). L'objet de ce

travail est donc de décrire l'évolution de la microstructure intragranulaire et son

influence sur le comportement macroscopique de I'acier.

3 -



Introduction

Ce rapport s'articule en trois parties. Le chapitre I propose une réflexion sur les différentes
'échelles de description des phénomènes physiques. Ces remarques conduisent à s'intéresser
plus particulièrement aux hétérogénéités plastiques intragranulaires et à leurs effets sur le
comportement des matériaux soumis à 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 modèle biphasé évolutif non local prenant en
compte les différences d'activités plastiques entre les parois et les cellules, l'évolution de
celles-ci aux cours des différents chargements ainsi que l'écrouissage non local intervenant
dans ces microstructures.

Le deuxième chapitre est consacré à la formulation thermodynamique à variables internes de
ce problème, et particulièrement à I'expression de l'énergie libre de Helmholtz, sa mise sous
forme invariante et les applications micromécaniques en découlant. '

Le troisième chapitre complète théoriquement cette approche par le calcul de la dissipation et
des lois complémentaires d'évolution des variables internes. Le modèle est ensuite exploité
numériquement dans le cas de trajets monotones et complexes.

-4



CHAPITRtr T

Hétér o généité s plastique s intragranul aire s,

conséquences sur le comPortement

macroscopique des aciers doux



Chnpitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur Ie comportement

I
I' CHAPITRE I

Hétéro g énêitês pl a s tique s intragranul aire s,
conséquencel sur le c-omportement macroscopique des

aciers doux

I . I .ECHELLESD'OBSERVATIONETMODELISATIONS

La connaissance du comportement des matériaux et des conditions d'apparition d'instabilités

plastiques est essentielle pour maîtriser les procédés de mise en forme et passd forcément par

la compréhension des mécanismes physiques mis en jeu. Au cours de sollicitations

mécaniques, un matériau développe une structure interne complexe, hétérogène à différentes

échelles qui constitue sa mémoire vis à vis des chargements antérieurs. Les observations, et

donc les modélisations, peuvent être effectuées à des échelles diverses, I'idéal étant de

trouver un compromis entre description des phénomènes physiques, c'est à dire complexité

du formalisme utilisé, et résultats obtenus. Ceci se traduit par la recherche permanente de

modèles optimisés: simples mais performants.

I.1.1 - L'échelle macroscoPique

Fig. I. I : Variables macroscopiques.

Elle permet d'élaborer les modèles phénoménologiques pour lesquels le matériau est

considéré comme un milieu homogène. Les paramètres moyens représentatifs de sa structure

(déformation, vitesse de déformation, température), constituent les variables internes du

problème. Les propriétés de ce matériau seront donc les mêmes quelle que soit I'histoire des

chargements qu'il a subis, ce qui contredit les observations expérimentales relatives aux

changements de trajet.

-5 -



Chapitre I ' Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

Les écarts entre les prévisions de ces modèles et les résultats expérimentaux sont'généralement attribués à la formation d'hétérogénéités inter et intragranulaires observables à
des échelles plus fines.

I.1.2 - L'échelle mésoscopique

Fig. 1.2: Glissement multiple homogène 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 homogènes se
produisant sur les plans denses du réseau cristallographique. Au cours de la déformation
plastique, les joints de grains sont fixes par rapport à la matière.

Cette échelle permet de mettre en évidence les hétérogénéités intergranulaires associées aux
fluctuations de champ de déformation plastique de grain à grain lLgTl.Leur origine est liée à
la désorientation des réseaux cristallins entre grains voisins c'est à dire à la texture
cristallographique de I'acier. Les contraintes intemes d'ordre 2 (au sens de la classification
introduite par I'analyse des contraintes par rayons X) résultant de ces hétérogénéités
plastiques sont de I'ordre du tiers de la limite d'écoulement macroscopique t1-95l.

De nombreux modèles (polycristallins ou micro-macro) ont été développés afin de modéliser
les hétérogénéités intergranulaires, en particulier les modèles autocohérents initiés par
Krôner [K61] et développée entre autres par [BZ8l] et [L93]. Ces modèles s'avèrent très
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 à une mauvaise estimation des
caractéristiques mécaniques dans le cas de sollicitations complexes. Il est donc nécessaire de
prendre en compte les hétérogénéités présentes à l'échelle microscopique afin de mieux
représenter ces phénomènes.

-6 -



Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur Ie comportement

I.1.3 - L'échelle microscopique

Fig. 1.3: Cellules de dislocations à I'intérieur d'un grain d'acier.

L'observation des matériaux métalliques à cette échelle (1 pm) révèle qu'à partir de quelques

pour-cent de déformation, les grains ne sont plus homogènes, mais présentent généralement

une sous-structure de dislocations caractéristique du chargement appliqué. 
'

Durant |a déformation plastique, les dislocations s'organisent progressivement pour former

des cellules de dislocations et engendrent ainsi une hétérogénéisation intragranulaire. Ces

:uïangements sous forme de régions de faible densité de dislocations entourées de parois à

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 disparaît (dans certains cas) au profit de la configuration de dislocations

relative au deuxième chargement. En conséquence, les variables internes associées aux

cellules de dislocations sont les variables morphologiques et topologiques définissant la

forme et I'orientation de ces structures à frontière mobile.

Les contraintes internes d'ordre 3 dans les parois, environ égales à 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 à

une action microscopique, elle crée une organisation au niveau du polycristal. Muller et

Lemoine tLMBg4l montrent que I'orientation collégiale des cellules de dislocations définit

une texture de microstructure qui vient se superposer à 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.

Il est clair que la microstnrcture intragranulaire induite au cours du trajet entraîne des effets

macroscopiques par son action à 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, l'échelle microscopique

correspond à l'échelle de description des phénomènes physiques utilisés dans notre étude.
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Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur Ie comportement

1.1.4 - L'échelle des défauts

Les défauts cristallins sont classés topologiquement en défauts ponctuels corune 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 à une sollicitation mécanique, les dislocations se déplacent sur les plans denses du
réseau cristallin qui se mettent alors à glisser les uns sur les autres, entraînant ainsi la
déformation plastique microscopique de l'échantillon. Elles peuvent s'empiler, par exemple
autour de précipités pour former des enchevêtrements de dislocations, ou s'annihiler entre
elles.

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

En élasticité linéaire, la mécanique des milieux continus permet de déterminer l'énergie
relative à 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 à partir des relations décrivant la création, le mouvemenr et
I'annihilation des dislocations au sein du matériau. Mais, à ces problèmes extrêmement
compliqués et nécessitant de gros moyens numériques, viennent s'ajouter la difficulté de la
transition d'échelle entre l'échelle de I'angstrôm et l'échelle macroscopique.

I.1.5 - Conclusions

Ce rapide tour d'horizon démontre l'importance des hétérogénéités intragranulaires, à la fois
du point de vue microscopique (contraintes internes d'ordre 3 nettement supérieures aux

Fig. 1.4: Forêt de dislocations (traits gras) gênant le passage de boucles de dislocations
(traits fins).
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Chnpitre I - Hétérogénéités plastiques intagranulaires, conséquences sur Ie comportement

contraintes internes d'ordre 2), et du point de vue macroscopique puisqu'elles sont à

.l'origine de certaines instabilités plastiques. Les hétérogénéités intragranulaires constituent

donc un mécanisme prépondérant par rapport aux hétérogénéités intergranulaires (texture

cristallographique) lorsque I'on cherche à décrire I'apparition de la perte de ductilité du

matériau.

Les observations à l'échelle du défaut permettent, quant à elles, de décrire les nombreux

mécanismes d'organisation des dislocations mais la complexité de ces phénomènes rend

aituellement impossible une modélisation théorique du comportement macroscopique à partir

de l'échelle du défaut.

L'échelle microscopique devient donc l'échelle de travail idéale pour comprendre la perte de

ductilité du matériau car elle décrit les mécanismes physiques essentiels tout en permettant

l'élaboration de modèles relativement simples. Nous nous concentrons donc ici sur les

phénomènes survenant à cette échelle en négligeant les effets intergramrlaires moins

directement liés aux problèmes d'instabilités plastiques.

Dans la suite, nous dressons exclusivement un bilan des hétérogénéités plastiques

intragranulaires comme les cellules de dislocations qui peuvent entraîner la formation de

microbandes de cisaillement. Après détermination des phénomènes prépondérants, nous

développons plus précisément l'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 déjà existantes, nous dégageons les grandes

lignes de notre modèle visant à représenter la rhéologie des matériaux et les phénomènes de

, .  I  1  l a C - - - - ^ - ^ t l ^ -

locâllsallon (.Ie ra (Icrorulauull.
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Chapitre I - Hétérogénéi'tés plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

I.2 . HETEROGENEITES PLASTIQUES INTRAGRANULAIRES

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

1.2.1 - Glissement multiple hétérogène

Les hétérogénéités de glissement plastique se traduisent par la formation dans les grains de
domaines déformés suivant des systèmes différents, le mode de glissement plastique restant
cependant uniforme à I'intérieur de chaque zone [R88] (cf. figure I.6).

Fig. 1.6: Zones de glissement plastique hétérogène à I'intérieur d'un grain.

Ce phénomène est lié à la désorientation relative du réseau cristallin au passage des joints de
grains. Les différents systèmes 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 systèmes de glissement (généralement en glissement simple).
Contrairement aux joints de grains fixes par rapport à la matière, les frontières entre ces
régions sont des frontières libres évoluant au cours de la déformation plastique. Dans le cas
de matériaux présentant un fort écrouissage latent, ce mode de déformation apparaît
énergétiquement préférable à une déformation par glissement multiple homogène rendu
difficile par le durcissement croisé des systèmes non actifs par les systèmes actifs.

SZ
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Chnpitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

On estime les contraintes internes relatives au glissement plastique hétérogène du même
.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.

L2.2 - Cellules de dislocations

Un matériau à l'état recuit présente un faible taux de défauts (principalement des

dislocations) répartis de façon uniforme dans le cristal. Après environ 5Vo de déformation à

température ambiante, la distribution aléatoire de dislocations s'organise en cellules

composées de zones à faible densité de dislocations limitées par des zones à forte densité de

dislocations. Cette structuration progressive du matériau durant lé chargement est qualifiée

d'hétérogénéisation intragranulaire.

Dans ce chapitre nous décrivons, à l'échelle du défaut, la genèse des cellules de dislocations

ainsi que I'influence de quelques paramètres 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 I.3.

L2.2.a) Formation des cellules de dislocations

De très nombreuses observaiions oni été eifec^ruées afirt de comprendrc la formation des

cellules de dislocations et ce sujet reste encore aujourd'hui l'objet de controverses [KW89],

tKM88]. Ainsi, nous exposerons les idées majeures de ce processus sans entrer dans les

détails pouvant entraîner 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 à longue distance conduisant à des

dipôles 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 à 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 système de glissement

principal tMM84l. Une partie de ces dislocations primaires sont bloquées, par des défauts
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Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulnires, conséquences sur le comportement

ponctuels ou d'autres dislocations, et forment de petits amas de dislocations, ce qui
'contribue à l'écrouissage du matériau IPPL75]. Lorsque la déformation augmente, ces amas
grossissent et forment des enchevêtrements linéaires de dislocations qui créent des
concentrations de contraintes sur les systèmes secondaires IJSS4]. L'activation de systèmes
de glissement sécants donne lieu à de très fortes interactions de contact entre les
enchevêtrements de dislocations primaires et les dislocations secondaires. Il en résulte une
destabilisation de la première structure et le développement de structures croisées dans le
plan de glissement primaire ts86l. L'organisation des dislocations découle directement des
enchevêtrements provoqués par les forces de contact. La structure cellulaire ainsi formée se
construit parallèlement aux plans de glissement principaux. Ces configurations de
dislocations, plus stables que les enchevêtrements primaires, conduisent à une minimisation
de l'énergie stockée au sein du métal déformé tBS94l.
Au cours de la déformation plastique, la structure cellulaire se précise,'la densité de
dislocations s'accroît dans les parois constituées de dislocations appartenant aux différents
systèmes actifs. La morphologie et I'orientation des cellules de dislocations sont étroitement
liées au type de sollicitation appliquée et plus particulièrement aux systèmes de glissement
actifs pendant la déformation. Ces points importants seront développés ultérieurement.

I.2.2.b) Influence de la température et de la vitesse de déformation

De nombreuses observations [LKD92], [L91], tI(W631 montrent que les métaux cubiques
centrés (CC) comme I'acier doux possèdent 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 O,zTf(Tf étant la température de fusion du
métal en K).

A basse température, la structure de coeur particulière des dislocations vis les rend très peu
mobiles par rapport aux dislocations coins. Ces différences de vitesse conduisent non pas à
la formation de cellules mais à des structures très particulières de boucles de dislocations
allongées avec deux longs segments vis parallèles. En effet, la friction du réseau devient
prépondérante à basse température et les mécanismes moteurs de structuration s'avèrent
insuffisants pour générer les parois de dislocations [R93].
Rauch affirme qu'il est néanmoins possible de faire apparaître une structure intragranulaire
en augmentant le taux de déformation afin que le mécanisme d'interaction à 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 tKW63l.
L'influence de la température sur les configurations de dislocations résulte donc
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Clnpitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

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'à atteindre la même vitesse que les dislocations coins pour des

températures supérieures à Tc. Dans ce cas, la bonne mobilité des dislocations leur permet

d'interagir et de se réarranger pour former des cellules dedislocations. Les métaux cubiques

centrés ont alors un comportement proche des cubiques faces centrées, c'est à dire une

bonne ductilité autorisant de grandes déformations.

Les mêmes causes produisant les mêmes effets, la vitesse de déformation occasionne les

mêmes conséquences que la température sur la structure cellulaire. En effet, une forte vitesse

de déformation implique une friction importante du réseau ainsi que del phénomènes

d'inertie, ce qui retarde la formation des cellules de dislocations pour les matériaux déformés

à grandes vitesses.

I.2.2.c) Influence de la structure granulaire de I'acier

Les confîgurations de dislocations dépendent de la taille de grain. Pour des matériaux à gros

grains (>> 50 pm) comme l'aluminium, on observe la création de sous-doriraines constitués

de cellules de dislocations et séparés les uns des autres par des murs denses de dislocations

t$92l (cf. figure I.7). Ces murs accommodent les désorientations de quelques degrés

causées par des activités plastiques différentes. Ils peuvent être le siège de microbandes de

cisaillement qui seront traitées par la suite (chapitre I.2.3). La subdivision des gros grains est

à corréler avec le glissement multiple hétérogène, chaque famille de cellules prenant

naissance sur une zone de glissement homogène.

Murs denses de
dislocations

Cellules de
dislocations

Petit grain

Fig.I.7: Influence de

Gros grain

Ia taille de grain sur I'hétêrogénéisation intragranulaire.

-13-



Chapitre I - Hétérogén:éités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

Lorsque la taille du grain diminue, les contraintes supplémentaires engendrées par la
'subdivision en sous-domaine deviennent inadmissibles. En conséquence, les matériaux à
petits grains (<< 50pm), se déforment de manière plus homogène et présentent une simple
structure cellulaire.

Concernant I'acier, la taille de grain est environ de 15 pm, la taille des cellules de
dislocations de 1 pm-et celle des parois de I'ordre de 0,1 pm. L'acier est donc un métal à
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 systèmes 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 enchevêtrées avec apparition de parois
supplémentaires.

L2.2.d) Mécanismes physiques intervenant dans les cellules formées

A I'aide d'une camera rapide, Tabata et al. ITFHMS2I ont suivi le déplacement de
dislocations à I'intérieur des cellules présentes dans un monocristal d'aluminium. La figure
I.8 schématise leurs observations.

Paroi de la cellule
(dislocations immobiles)

dislocations mobiles

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

l' imp o rtanc e de s flè che s.

Les dislocations mobiles naissent à partir de sources présentes dans les parois. Leur
progression dans les murs est gênée 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'à parvenir à I'intérieur de la cellule où le faible nombre

d'obstacles conduit à une augmentation de leur vitesse. Les extrémités des dislocations

mobiles étant toujours ralenties par la forêt de dislocations, les lignes s'incurvent (cf. Figure

I.8). La vitesse des dislocations augmente donc très rapidement au début de leur progression

puis décroît lentement avant d'atteindre I'extrémité opposée de la cellule où elles sont

stoppées par la forêt de dislocations.

On constate donc une très nette différence d'activité plastique dans la structure cellulaire. Le

glissement plastique est facilité à I'intérieur de la cellule, alors que la forêt de dislocations

rend difficile la déformation dans les parois. La structure cellulaire présente également un

fort gradient de contraintes internes, avec un niveau faible à I'intérieur de la cellule, et des

contraintes internes très importantes dans les parois (trois fois la limite'd'écoulement

macroscopique) [M83], MM84l. Les cellules de dislocations peuvent donc être assimilées à

une structure biphasée constituée d'une phase molle (l'intérieur des cellules), et d'une

phase dure (les parois) [M83], tM94l.

D'autre part, le mouvement des dislocations mobiles sur les plans de glissement, c'est à dire

la déformation plastique à I'intérieur de la cellule, augmente la densité de dislocations dans

les parois. Ce phénomène de durcissement d'une région provoqué par la déformation

plastique dans une autre région s'appelle l'écrouissage non local [M94].

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 à la longueur de la

cellule de dislocations [TFHM82]. Ceci confirme les premières observations de Tabata et al.

ITYF78] au cours desquelles aucune ligne de glissement ne se propage d'une cellule à I'autre

(cf. Figure I.9).

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

Toutefois, les dislocations ne s'accumulent pas indéfiniment dans les parois compte tenu de

leur possibilité d'annihilation tEM79l. Deux dislocations faiblement espacées ayant des

vecteurs de Burgers de signes opposés se rejoignent spontanément sous I'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 probabiltés de rencontre de paires de dislocations de signes contraires
(restauration dynamique).

Une conséquence du phénomène de réarrangement des dislocations dans les parois est la
diminution de l'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 tFSS3l (de 0,3 pm
pout lOVo de déformation à 0,1 pm pour 607o de déformation) que pour I'aluminium

[MM84] (de 0,6 pm pour 5Vo de déformation à 0,15 U.m pour ISVo de déformation). La
décroissance de l'épaisseur des parois des cellules permet de stabiliser la structure de
dislocations en minimisant le champ de contrainte à grande distance.
La taille des cellules est plus complexe à définir car elle dépend de leur forme. pour des
cellules à parois parallèles, leur dimension correspond à la distance entre deui 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 à la création de nouvelles parois ts86l.
La relaton non linéaire existant entre la taille des cellules et l'épaisseur des parois permet
d'évaluer la variation de fraction volumique de zone dure dans l'échantillon. Celle-ci évolue
de 0,25 à faible taux de déformation à 0,1 à fort taux de déformation.

Nous venons de détailler à une échelle très 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 à ce stade de I'exposé, mais elles seront développées au chapitre I.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.

1.2.3 - 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 à 0,2 pm se développent généralement dans toute la longueur du grain

mais peuvent également apparaître de façon intermittente. Elles sont le siège d'une
localisation de la déformation entraînant un mode de déformation fortement hétérogène dans
le grain.
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Le terme de microbande regroupe à travers la littérature des structures de morphologies

.semblables, mais très différentes quant à leur origine, et leur influence sur le comportement

du matériau. On distingue deux types de microbandes: les microbandes de première et de

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

1.2.3.a)

Les microbandes de première génération sont essentiellement présentes dans les matériaux à

gros grains puisqu'elles sont initiées dans les régions denses de dislocations délimitant les

blocs de cellules (cf. I.2.2.c) [H92], [KW89], lH62l, lT92l. 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 à double paroi séparées par une région de très

faible densité de dislocations. Les microbandes de premières générations jotrent le rôle de

frontière entre zones d'un même grain et ne sont pas forcément parallèles aux plans de

glissement cristallographiques.

I.2.3.b) Microbandes de seconde génération

Les microbandes de seconde génération doivent leur appellation au fait qu'elles se

superposent à une structure de dislocations déjà 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 système de glissement qui leur est associé était

latent pendant la prédéformation lT92l. Elles se présentent donc comme la perturbation

d'une autre structure de dislocations.

Les microbandes de seconde génération de forme paratlélépipédique sont parallèles aux plans

de glissement et réparties de façon périodique l}J92l. 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 deuxième famille de microbandes peut apparaître dans un grain entraînant le cisaillement

des microbandes anciennement actives. Ce cisaillement montre bien le phénomène de

localisation de la déformation dans la microbande. Cette activité intense peut entraîner de

graves répercutions sur l'échantillon car, si dans un premier temps les microbandes de

seconde génération s'arrêtent aux joints de grains, elles y créent des concentrations de

contraintes qui peuvent conduire au cisaillement du joint tMH79l et à la formation de bandes

de cisaillement.
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I.2.3.c) bandes de cisaillement

Ce ne sont pas des hétérogénéités intragranulaires mais elles en sont les conséquences. Les
bandes de cisaillement sont des manifestations macroscopiques de la localisation de la
déformation. Elles s'étendent à travers tout l'échantillon et représentent donc un mode
instable de déformation qui peut conduire à la ruine du matériau lTgzl.Leur structure interne
est constituée par des cellules de dislocations allongées.

Le mode de germination des bandes de cisaillement est encore mal connu. Inagaki propose
une formation à partir des joints de grains [I90] alors que Dève et al. montrent que dans
I'alliage de Fe-Ti-Mn les bandes se constituent indépendamment des microbandes à partir
d'un assemblage de parois de cellules de dislocations [DHMASS]. Les microbandes de
secondes génération se propagent généralement de manière continue à travels les joints de
grains voisins pour former des bandes de micro-cisaillement qui se développent ensuite en
bandes macroscopiques à travers tout l'échantillon [H92], lTgzl, [KoMg6], [KoMgg],
lMH79l, [KEHME86], [8889].

1.2.4 - Conclusions

Le premier constat émanant de ce chapitre est la grande complexité du phénomène de
structuration intragranulaire. Il est tout de même possible de dégager des mécanismes
prépondérants. Parmi les hétérogénéités plastiques décrites, le glissement hétérogène se
singularise par des contraintes internes très faibles par rapport à 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 phénomènes
d'instabilités plastiques puisque les microbandes de cisaillement sont initiées à partir d,une
première structure cellulaire de dislocations. Les amangements de dislocations jouent donc
un rôle essentiel dans le comportement du matériau et I'amorce de la localisation de la
déformation.

En conséquence, le chapitre suivant se concentre uniquement sur l'évolution de ces sous-
structures cellulaires en fonction des conditions de chargement macroscopique, et sur leurs
effets sur la réponse du matériau.
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Chapitre I - Hétérogénéités plasttqucs intragranulaires, conséquences sur le comportement

I.3 - EVOLUTION DE LA STRUCTURE CELLULAIRE EN FONCTION DU

CITARGEMENT, CONSEQUENCES MACROSCOPTQUES

Jusqu'à présent la structure cellulaire a été décite coûtme un arrangement de dislocations

suivant des zones de forte et de faible densité de dislocations sans définh précisément quelles

étaient la forme et I'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 I'orientation cristallographique du grain et le type de chargement appliqué,

aussi bien dans le cas de trajet monotone que de trajet complexe [KW63], [FS83], [586],

lRSsel.

I.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

tôle, c'est à dire appartenant à la fibre privilégiée développée dans cet acier. L'orientation de

ces grains est entièrement définie par un paramètre angulaire orientant la base du cristal par

rapport au repère de chargement. L'érude de plusieurs chargements a permis de déterminer le

rôle essentiel joué par les systèmes de glissement actifs dans les configurations de

dislocations [S86].

Dans ce chapitre, nous développons particulièrement le cas de la traction uniaxiale dont les

mécanismes simples permettent de mettre en évidences les phénomènes. Les observations

relatives à d'autres chargements s'expliquent ensuite de la même façon.

I.3. 1.a) Traction uniaxiale

Les observations effectuées dans le plan de ta tôle montrent qu'un essai de traction uniaxiale

engendre, dans les grains appartenant à la texture de fibre, des cellules très allongées,

formées de longs murs parallèles. Les parois de dislocations sont fines et bien définies,

quelques enchevêtrements de dislocations peuvent exister entre les parois. Les cellules

observées présentent un angle pouvant aller de 33" à 66o entre la normale aux parois et la

direction de contrainte principale maximale, c'est à dire la direction de traction (cf. Figure

L9) [FS83], [RS89].
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Grain { 111} dans le plan de la tôle

Fig. 1.9: Orientalion des cellules de dislocartons par rapport à la direction de traction

a

Ces résultats peuvent s'interpréter à partir de la cristallographie. En effet, coûlme le laissait
présager la genèse des cellules de dislocations, il existe une relation entre systèmes de
glissement actifs et configurations de dislocations. Ce lien est particulièrement 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 système de glissement actif prédominant,
soit suivant le plan cristallographique {110}, soit suivant le plan {ll2l1. Fernandes et al.

[FS83] observent que les parois des cellules de dislocations s'orientent quasiment
parallèlement au plan du système de glissement le plus actif dans le grain. La légère
désorientation constatée entre la prévision théorique du système actif et la mesure de
I'orientation de la paroi peut s'expliquer, entre autres, par liactivation de systèmes de
glissement secondaires au sein des cellules de dislocations.

Les parois planes s'orientant suivant le système 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 à I'intérieur du grain. Ce phénomène, loin de contredire les affirmations
précédentes, démontre une nouvelle fois le lien entre orientation des parois et systèmes 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 systèmes de glissement
s'activent simultanément. La présence des deux familles s'explique donc par la possibilité de
glissement double, et leurs orientatons correspondent, comme prévu, à chacun des plans de
glissement actifs.
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I.3.l.b) Autres chargements

La microstructure créée lors d'un essai de cisaillement simple est similaire à celle observée

pour la traction. En effet, I'unicité du système de glissement actif dans chaque grain donne

une microstructure bien définie, à parois planes orientées suivant le plan de glissement actif

lRS89l.

Dans le cas de la déformation plane, le grain présente deux systèmes de glissement actifs.

Les observations corroborent bien le fait que les parois des structures de dislocations se

développent suivant les systèmes de glissement actifs, puisque les cellules étudiées sont

composées de deux familles de parois qui leur confèrent une forme parallélépipédique. Mais

les arrangements observés sont souvent mal définis, et le parallélisme entre les plans de

glissement actifs et les parois est beaucoup moins évident que pour la tractidn [FS83]. Il se

dégage tout de même une orientation des cellules de 0o à 15 o entre la normale aux parois et la

direction principale maximale.

Les trois systèmes activés en expansion équibiaxiale conduisent à une structure cellulaire

isotrope. L'orientation de ces cellules équiaxes ne peut être clairement définie à cause de la

courbure des parois [586].

Dans le cas du laminage, la forme et l'orientation des cellules varient considérablement d'un

grain à I'autre. La microstructure se développe suivant des cellules équiaxes (grains {100}

voisins du plan de laminage) ou des cellules à parois planes (grains { 110} et { 111} voisins

du plan de laminage) selon l'orientation cristallographique du grain [8594].

I.3. 1.c) Conséquences macroscopiques

Au cours de la déformation plastique, I'orientation du plan de glissement le plus actif dans

chaque glain n'est pas aléatoire mais s'organise progressivement pour former une texture de

fibre [L95]. Ce résultat a été obtenu à I'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 I.10). En conséquence, la microstructure présente une organisation à lléchelle

macroscopique que Lemoine [LMB94] qualifie de texture de microstructure qui se superpose

à 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 fixé, la

structure de dislocation ne dépend que du chargement.
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Traction uniaxiale Expansion équibiaxiale Laminage

Fig. I.I0: Figures de pôle des orientations du système Ie plus actif, donc des parois des

cellules, à 40Vo de déformation pour différents chargements

Les cellules de dislocations définissent donc une organisation au delà de la structure
granulaire de I'acier, ce qui n'est pas sans incidences sur le comportement macroscopique du

matériau. En effet, les ensembles de parois constituent des obstacles au glissement 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 à une configuration homogène 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 à de nombreux

modèles résumés dans la partie I.4. Citons par exemple la relation linéaire établit

empiriquement entre la contrainte d'écoulement et I'inverse de la taille des cellules [TYF78],

lTFHM82l, [586].
k

T = T o * -

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

(r .1)

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 à des phénomènes d'instabilité plastique en trajet monotone par

formation de microbandes de cisaillement (cf.I.2.3), mais elle peut s'avérer encore plus

dangereuse dans le cas de certains trajets complexes.

1.3.2 - Trajets complexes

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

étapes. La pièce subit donc successivement différents chargements, que I'on appelle "trajet

Expansion équibiaxiale Laminage
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complexe", "chemin séquentiel" ou "changement de frajet", 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], [586], [RS89], [SSR88], [RRSS87], [RSB86].

Dans cette partie nous cherchons à corréler les évolutions de la microstructure avec le

comportement du matériau à la recharge. Les changements de trajet étudiés se composent

uniquement de deux chargements successifs. Le matériau recuit, c'est à dire vierge de toute

microstructure, est prédéformé puis déchargé. Ce même matériau, qui présente maintenant

une configuration de dislocations induite par le premier trajet, subit ensuite une deuxième

sollicitation mécanique. '

L3.2.a) Définition des trajets comBlexes

Lorsque I'on effectue un changement de trajet, le deuxième chemin de déformation peut être

identique à 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 at. [SAB85] introduisent le paramètre 0 défini ci-dessous, permettant de mesurer

I'amplitude du changement de trajet.

de^ : de
Â - 4
" - 

ldeo:der)% {de:de)%
(r.2)

avec deo tenseur de déformation imposé relatif à la prédéformation

dt tenseur de déformation imposé relatif au deuxième chargement

0 correspond, dans I'espace des déformations, au cosinus de I'angle entre les deux vecteurs

déformations définis par (de11,d822,d833,2 de23,2 del. ,Z derz). 0 varie donc de -1 à 1, la

valeur particulière I correspondant à un trajet continu, et la valeur -1 à un trajet inverse, c'est

à dire de type Bauschinger.

Les tenseurs de déformations pilotent directement I'activation des systèmes de glissement.

Le paramètre 0 traduit donc les différences d'activité des systèmes de glissement entre le

premier et le second trajet. Ainsi, lorsque 0 décroît de I à 0, le nombre de nouveaux

systèmes activés par le second trajet augmente. De même, quand 0 s'approche de -1, de

plus en plus de systèmes de glissement actifs lors de la prédéformation s'activent également

à la recharge mais cette fois en sens inverse.
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La microstructure étant directement liée aux systèmes 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 I'ordre de 10 à2ÙVo,la forme des grains et la texture cristallographique évoluent peu. Les
caractéristiques mécaniques liées aux changements de trajet s'expliquent essentiellèment par
la texture initiale et les modification des structures cellulaires de dislocations au cours de la
recharge. Le choix du paramètre 0 qui caractérise les trajets complexes du point de vue de la
microstructure est donc tout à tait judicieux.

L'invariant scalaire 0 présente également I'intérêt de pouvoir comparer plusieurs
changements de trajet même si ceux ci sont réalisés par des essais mécaniques différents.

Quelques valeurs de 0 relatives à différents trajets complexes sont réperforiées dans le
tableau ci-dessous.

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

Tableau I.l: Valeurs de 0 enfonction des changements de trajet

T e paramètre 0 permet de classer les caractéristiques rhéologiques du deuxième trajet en

trois grandes catégories: les trajets pseudo-continus f e.[f,f]) les trajets pseudo-

1 F - l
Bauschinger (0 e 

[-1,-ïl) 
et les trajets durs ou orthogonaux (0 voisin de 0). Ces trois

comportements possèdent des caractéristiques différentes que I'on peut visualiser sur la
figure CI.11).

Trajets durs

F i g. I. 1 1 : Différents comportements d' un matériau prédéformé
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.Lorsque après prédéformation le matériau est rechargé dans les même conditions (trajet

continu), sa réponse tend très vite vers le comportement du matériau non prédéformé. Les

systèmes de glissements activés sont les mêmes pour les deux trajets.

Dans le cas de I'essai Bauschinger, les systèmes de glissement activés lors de la précharge

sont réactivés en sens contraire. Le matériau présente une limite élastique inférieure à celle du

matériau non prédéformé et un écrouissage plus faible (mais jarnais négatif) qui tend ensuite

vers celui du comportement monotone [HRT92].
Les tajets durs se caractérisent par leur haute limite élastique, supérieure à celle obtenue sans

préchargement, et par leur écrouissage négatif qui peut conduire à une localisation de la

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

I.3.2.b) Evolution de la microstructure de dislocations lors d'un changement de trajgt

Le matériau prédéformé puis déchargé présente une microstructure spécifique, induite par

son premier chargement. Après quelques pour-cent de déformation suivant le deuxième

trajet, ces arrangements de dislocations évoluent vers les configurations caractéristiques du

nouveau mode de sollicitation [FS83], [586], [RS89]. Ces modifications débutenl à

différents instants suivant les grains, elles sont d'autant plus retardées que la prédéformation

est importante, mais elles se produisent de toute façon, quelle que soit la succession des

chargements. Cette affirmation est vérifiée même lorsque la déformation nécessaire à

l'établissement de la nouvelle microstructure ne peut être 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 à une localisation précoce

de la déformation.

Lorsque la déformation suivant le second trajet atteint à peu près celle de la prédéformation,

le matériau semble avoir perdu totalement la mémoire de I'ancienne microstructure. Les

arrangements de dislocations ne se distinguent de ceux créés dans un échantillon non

prédéformé que par une très 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 à celle du trajet monotone (cf. figure I.11), ce qui facilite

I'arrangement des dislocations dans les parois pour un taux de déformation donné. En

conséquence, l'épaisseur des parois et la taille des cellules est plus faible si le matériau a subi

une prédéformation antérieure (cf. chapite 1.2.2.d) [FS83], ts86l.

Observons les mécanismes d'un trajet complexe quelconque à partir de l'échelle

microscopique. Dans les premiers instants de la recharge, de nouveaux systèmes de

glissements s'activent. La microstructure du matériau prédéformé devient "étrangère" (alien
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dislocation substructure) et constitue un obstacle aux systèmes de glissement actifs lors du
'nouveau trajet si ceux-ci étaient latents pendant la prédéformation. En effet,le libre parcours
moyen des dislocations étant resfteint à la taille des cellules caractéristiques du premier trajet,
la déformation se produit uniquement à I'intérieur de ces cellules. Par le biais d'interactions
dislocations-parois, I'augmentation de la contrainte imposée permet ensuite aux dislocations
de franchir les murs des cellules. La microstructure relative à la prédéformation disparaît par
restauration dynamique des dislocations qui la composent îT921. La nouvelle structure
cellulaire peut commencer à se développer.

La période de transition structurale décrite plus haut s'avère plus ou moins dangereuse pour
le matériau suivant la forme et I'orientation des cellules à transformer. Car si l'évolution de
structures à parois planes vers une structure de forme équiaxe se déroule de façon continue,
il n'en est pas de même pour la transformation inverse. En effet, les celltrles équiaxes,
induites par une expansion équibiaxiale, se forment à partir des parois planes des cellules
générées par une prédéformation en traction uniaxiale. La première microstructure se dissous
naturellement et les deux configurations peuvent parfois cohabiter dans un même grain. Au
contraire, le passage de cellules fermées à des cellules très 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 [586]. Ce phénomène se rencontre également dans le cas de trajets durs générant
des cellules de même forme mais d'orientation très différente.
Dans le cas d'un trajet continu ou lorsque les axes principaux de déformation maximale des
deux trajets sont presque parallèles, les systèmes de glissement actifs lors de la
prédéformation sont sollicités de nouveau à 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 mêmes systèmes 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 enchevêtrements sont très mobiles lorsque la
contrainte les pousse vers le centre de la cellule et non vers I'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 façon continue ou
brutale selon la succession des trajets ce qui entraîne des conséquences, parfois dangereuses,
sur le comportement macroscopique du matériau.
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I.3.2.c) Relations entre l'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 deuxième traction selon un il(e différent faisant un angle y

avec lapremière direction, permettentde décrire 0 sur le segment [-0.5, 1] [586], [RS88].

Les tiajets traction-cisaillement, consistant en une prédéformation en traction suivie d'un

cisaillement dont la direction décrit un angle o avec la direction de traction, permettent

d'atteindre les valeurs de 0 comprises dans le segment F+,ft tSaO1, [RS89], ÏTg2l.

Les séquences traction-expansion équibiaxiale et déformation plane-traction correspondent à

des valeurs uniques de 0 répertoriées dans le tableau I.l [586]. En explorant une large plage

de trajets complexes, l'ensemble de ces essais permet de corréler les phénomènes

macroscopiques aux configurations de dislocations. Ainsi, I'allure tle la courbe

caractéristique des premiers instants de la recharge est schématisée par la figure I.12 dans le

cas d'un trajet dur.

- - - - reprise du comportement monotone

, instabilitéplastique

Déformation plastique
dans les cellules

Fig. I.t2: Comportement à Ia reclwrge d'un maÉrtau prédéformé

Après une faible déformation élastique (a) apparaît un seuil de microplasticité (b) dû aux

mouvements des dislocations à I'intérieur des cellules. La courbe présente ensuite un

domaine à fort écrouissage (c) qui résulte, du faible parcours moyen des dislocations qui se

trouvent limitées à I'intérieur des cellules, ainsi que du peu de dislocations mobiles à 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 à un écrouissage inférieur à celui

de |a courbe monotone, parfois même négatif. Le comportement du matériau peut, soit
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rejoindre la courbe monotone, soit présenter une instabilité plastique précoce conduisant à la
'ruine de l'échantillon.

Une des spécificités rhéologiques d'un matériau à la recharge est sa limite élastique
macroscopique. L'évolution du rapport de la contrainte équivalente à la recharge sur la
contrainte de prédéformation 

/oren 
fonction du paramètre caractéristque des changements

detrajet 0 peut être représenté de manière qualitative sur la figure I.13 [586]. Ainsi, en
donnant une indication sur I'augmentation relative de la contrainte en fonction du
changement de trajet,la courbe /n_ représente une mesure de I'obstacle constitué par les

/ " p

parois.

courbe simulée

résultats expérimentaux
en traction-traction

Fig. 1.13: 
%, 

enfonction de 0

Ces courbes mettent en évidence une contrainte à la recharge généralement supérieure à 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 e [-1, - f] présentant un effet

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

Ces courbes traduisent le fait que la microstructure induite lors de la prédéformation écrouit
les systèmes de glissement de façon anisotrope. Les cissions critiques des systèmes réactivés
dans le même sens (trajets pseudo-continu) sont les mêmes que pour la prédéformation. Les
systèmes réactivés en sens inverse (essais pseudo-Bauschinger) sont adoucis du fait du
glissement facile des dislocations. Au contraire, les systèmes 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 systèmes de glissement

Les essais précédents permettent également de caractériser l'écrouissage après recharge et
I'apparition d'instabilités plastiques précoces. Lorsque la transition structurale est brutale
(passage de cellules fermées à des cellules allongées, trajets durs), le phénomène
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d'avalanche de dislocations, dû à la destruction par les dislocations mobiles des obstacles à
.leur mouvement, conduit à un écrouissage faible qui peut devenir négatif pour des taux de

prédéformation élevés. Ces trajets durs sont généralement le siège d'une localisation précoce

de la déformation plastique par initiation de microbandes de cisaillement pouvant causer la

ruine du matériau (cf. Figure I.11) ts86l. Thuillier propose une condition nécessaire (mais

non suffisante) à la formation de microbandes en fonction de la prédéformation: une

microbande ne porrra se développer que si le système de glissement qui lui est associé était

latent lors de la précharge lT92l.
Pour un trajet pseudo-continu (0=l) la prédéformation n'ayant pas d'incidence sur la

microstructure, la contrainte à la recharge et l'écrouissage sont similaires à ceux du trajet

monotone. Ceci est vérifié quel que soit le rajet défini par 0 = l, c'est à dire aussi bien pour

une traction-traction suivant les mêmes directions que pour un chargement traction-

cisaillement avec cr = 45o [586], [RS89], [RS88]. Ces trajets séquentiels ne présentent pas

de localisation de la déformation précoce.

L'essai pseudo-Bauschinger réalisé en traction-cisaillement pour g = 135o laisse apparaître

une limite de microplasticité très visible, du fait de la grande mobilité des dislocations dans

les cellules, ainsi qu'une faible limite d'écoulement plastique macroscopique [RS89],lT92l.

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 à la

recharge sont inférieures à la contrainte de prédéformation quel que soit 0. Cette différence

avec I'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 systèmes de glissement dans les CFC), soit de sa

structure granulaire (petits grains) [RS88], [SSR88].

I.3.3 - Conclusions

Les nombreuses observations montrent que la morphologie et I'orientation de la

microstructure dépendent du nombre de systèmes actifs dans le grain et donc de la

sollicitation mécanique imposée. Un seul système actif conduit à la formation d'une

configuration à parois planes, deux systèmes actifs donnent des parallélogrammes alors que

trois systèmes actifs engendrent une structure isotrope. Les parois des cellules formées

s'orientent à quelques degrés près suivant les plans de glissement actifs.

L'action de la structure cellulaire ainsi formée ne se cantonne pas au niveau microscopique

mais entraîne des répercutions sur le comportement macroscopique. En outre, étant le

précurseur des microbandes de cisaillement, elle constitue la cause première des phénomènes

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 principalement de I'effet de la microstructure. Ce phénomène est encore
plus marqué en trajet dur. Ainsi, la structure cellulaire induite par le premier trajet entraîne
généralement plusieurs répercutions macroscopiques qui peuvent apparaître plus ou moins
prononcées suivant le pourcentage de prédéformation et le type de changement de trajet
(valeur de 0). Dairs le cas général, le comportement d'un matériau à la recharge est

caractérisé par:
' une contrainte à la recharge supérieure à la contrainte atteinte en prédéformation
' un écrouissage plus faible à même déformation que dans le cas d'un trajet monotone
. I'apparition d'instabilités plastiques. 

I

Mis à part Rauch [R95] qui déduit, à partir d'essais de cisaillement-cisaillement réalisés à

différentes températures de précharge, que seule la densité de dislocations et non leur

structuration contrôle le comportement mécanique de I'acier doux, toutes les observations

confirment I'importance du rôle des structures cellulaires de dislocations sur la rhéologie des

changements de trajet. Il paraît donc tout à fait justifié de modéliser le comportement

macroscopique et I'apparition d'instabilités plastiques pour des trajets monotones ou

complexes à partir d'une description des arrangements de dislocations à l'échelle

microscopique. Dans le chapitre suivant une historique des modèles traitant ces problèmes

nous confortent dans cette idée et permet d'orienter notre recherche.
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I.4 . MODELISATIONS

Le cadre des modélisations théoriques est basé sur les observations microscopiques et

macroscopiques détaillées précédemment. Ces modèles visent à décrire le comportement

global et les modifications locales du matériau ainsi que le phénomène de localisation de la

déformation en tenant compte de la structure cellulaire de dislocations. Ils peuvent ainsi se

substituer aux courbes limites de formage très utilisées dans I'industrie, mais qui nécessitent

des campagnes d'essais très lourdes surtout dans le cas de changements de trajet.

La difficulté de ce problème réside dans I'extrême complexité des mécanismes de formation

et d'évolution des cellules de dislocations qui viennent d'être résumés. Il est clair qu'aucune

théorie ne peut prendre en compte tant de phénomènes, car cela nécessiterait un nombre très

important (infini) de variables internes. Le problème doit être simplifié afin de permettre un

développement théorique capable d'aboutir à des applications, tout en conservant les notions

physiques essentielles.

Ainsi, deux philosophies se distinguent par I'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 à ces modèles mais de dresser un aperçu de leurs possibilités.

1.4.1 - Modèles liés à Ia densité de dislocations

Ces modèles 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

l'écrouissage en fonction de la densité totale de dislocations. D'autres études récentes traitent

certains trajets complexes en introduisant des variables internes supplémentaires lT92l,

[R93], [HRT92], [Teo92]. 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 manière générale cette démarche nécessite une description phénoménologique à

l'échelle microscopique de
. la contrainte d'écoulement en fonction des paramètres

microstructure définie par les paramètres cr1

o=o(e ,T , . . . , t r i )  i e {1 ,2 , . . . ,n }

. la loi d'évolution de cette structure avec la déformation.

d'essais (e, T) et de la
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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 à partir d'essais
expérimentaux.

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

I.4.la) Trajets monotones

Dans le cas d'un trajet monotone traité en plasticité cristalline, les variables int"-"s sont les
glissements plastiques y définis pour chaque système de glissement et la densité de
dislocations p sur chaque plan. La contrainte d'écoulement sur le plan de glissement indicé
"i" se décompose généralement en deux contributions associées respectivement à la friction
du réseau et aux interactions avec les dislocations sécantes 'J". Pour un acier doux [T92]:

( \%
r i=ro(T,r)+pul)Fr i  o i  |  ( r .s)

\ :  )
avec p le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers

Pi les densités de dislocations relatives aux systèmes de glissement actifs 'J"

Fi1 les coefficients caractérisant les interactions entre les différentes dislocations

La densité de dislocations mobiles varie ffès peu,l'évolution de la densité de dislocations sur
chaque système de glissement résulte de la compétition enffe accumulation et annihilation des
dislocations fixes au cours de I'essai [R93]. Ce qui donne sur chaque plan de glissement:

* 
= f (è,  T, . . . ,a3)

gq= I  _g(e ,T) .p
d y b À c

avec I le libre parcours moyen des dislocations
g une fonction représentant les phénomènes de restauration

(I.4)

(r.6)

Ces lois permettent de décrire l'écrouissage des aciers doux soumis à un chargement
monotone, mais elles doivent être 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'hypothèse de glissement gimple pour chacune des

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

nouvelle densité de dislocations ( pn) lT92l. Les nouvelles lois découlent des équations (I.5)

et (I.6).

tn : re(T, T) + p b (8"" pn * Êno po)%

*=-sp(Ê,r ) .pp 
et  

*=#-gn(e,r ) .pn

(r.7)

(r.8)

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

préexistante tend à disparaître au cours du deuxième trajet et que cette restauration

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

Un tel modèle ne représente que I'adoucissement lié à Ia destruction de la microstructure de

prédéformation. La phase de microplasticité qui précède cette période transitoire ainsi que le

durcissement des microbandes suivant I'adoucissement ne sont pas modélisés. Un modèle

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

I.4.1.c) Essais Bauschinger

Afin de définir précisément les phénomènes de microplasticité, de transition structurale et de

reprise de l'écrouissage, Hu et al. [HRT92], [Teo92] introduisent de nouvelles variables

internes G = {P, R, X}. La variable P permet de prendre en compte la polarité des parois

cellulaires résultant d'empilements de dislocations du même signe. R décrit les

réarrangements de dislocations durant la phase de transition et le paramètre X traduit

I'influence des enchevêtrements de dislocations de moindre stabilité.

Le comportement du matériau est géré par un critère de plasticité F, la loi d'écoulement qui

lui est associée, et les différentes lois d'évolution des variables internes.

F(o,a) = lo - Xl - (Ro + lPl+ R) = 0

avec Ro la limite initiale du critère
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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 à chaque phénomène.

C'est à 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], [Teo92]. Ces formulations, plus

complexes que celles-décrites précédemment, ne sont pas détaillées ici.

Après identification des paramètres à I'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 à la dissolution de la première

microstructure et à la formation d'une nouvelle microstructure après désintégration complète

des configurations préexistantes, sont parfaitement représentés. L'évolution de la

microstructure est suivie à travers les variables internes P. R et X.

I.4.1.d) Conclusions

Ces modèles décrivant la structure cellulaire de dislocations par le biais de variables internes

liées à la densité de dislocations permettent d'obtenir rapidement de bons résultats qualitatifs

[R92], lT92l. Une description plus exhaustive des phénomènes conduit à une formulation

plus complexe nécessitant d'avantage de paramètres à identifier, mais permet en contrepartie

de coller parfaitement à I'expérience [HRT92].

Cependant, ces théories modélisent le comportement du matériau uniquement pour les

changements de trajet étudiés. L'adaptation de tels modèles à d'autres sollicitations nécessite

une nouvelle étude des phénomènes de stockage et d'annihilation afin de définir les lois

d'évolution correspondant à ces trajets. Cet inconvénient découle directement du choix des

variables internes. Une autre manière de prendre en cornpte les cellules de dislocations

consiste à considérer la géométrie de cette structure plutôt que les dislocations qui la

composent.

1.4.2 - Modèles liés à Ia 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 I.2.2.d). Les contraintes internes importantes dans

les enchevêtrements 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 être assimilées à une structure biphasée constituée
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d'une phase molle (l'intérieur des cellules) et d'une phase dure (les parois) tM83l (cf. figure
' I . r4) .

L'approche biphasée permet ainsi de décrire les interactions entre groupes de dislocations,

c'est à dire les interactions de type cellule-paroi et non plus du type dislocation-dislocation

comme c'était le cas pour les modèles précédents. Les paramètres importants sont maintenant

la forme et I'orientation de cellules, indépendamment des systèmes 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.

phase dure

phase molle

Fig. I.I4: Modélisation biphasée de Ia miuostructure intragranulaire

I.4.2.a) Approche micromécanique @r champs moyens couolée au modèle autocohérent

Au départ, I'approche autocohérente est une méthode de transition d'échelle méso-macro qui

tient compte de la plasticité cristalline mais considère les grains comme des volumes

homogènes. Ce modèle donne de bons résultats concernant la texture cristallographique et le

comportement macroscopique mais il est incapable de représenter les phénomènes

d'instabilité plastique et les changements de trajet.

Une première amélioration consiste à assimiler le grain à une structure biphasée fixe

représentant la microsfucture intragranulaire [M94], [MLKB94], [MLB94]. Dans ce cas les

cellules sont modélisées par des ellipsoïdes figées et seule la matrice d'écrouissage non local

traduit les mécanismes liés 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 modèle autocohérent

permet ensuite de réaliser la transition d'échelle méso-macro, c'est à dire du grain vers le

polycristal. Ce modèle fournit une bonne représentation des contraintes internes

intragranulaires (d'ordre 3) mais I'immobilité des cellules empêche de décrire les

changements de trajet.
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Comme le laissaient pressentir les chapiues antérieurs, la description du comportement des
trajets complexes passe forcément par la libre évolution des cellules de dislocations. Les
hétérogénéités plastiques intragranulaires doivent donc être décrites par une structure
biphasée à frontières mobiles. Ce qui nécessite, par rapport au modèle précédent,
I'introduction de nouvelles variables internes caractérisant la forme et I'orientation des
cellules [L95], tLBM97l.
Les critères d'évolution des variables morphologiques et topologiques sont calqués sur le
critère de Schmidt. Les forces motrices utilisées sont déterminées à partir d'une démarche
thermodynamique et les forces critiques à partir de la matrice d'écrouissage non local. Cette
matrice traduit les phénomènes 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 règle de consistence.

La mise en place de ce problème à frontières mobiles s'avère très complexe à cause du

nombre important de variables internes (glissements plastiques dans chaque phase, forme et

orientation des cellules), et sa traduction informatique se heurte à d'énormes problèmes de

capacité et d'instabilité numériques. Des hypothèses restrictives concernant la matrice

d'écrouissage en partie inconnue, la fraction volumique et la morphologie sont nécessaires à

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. L3.l). En revanche,les simplifications effectuées ne permettent

pas de traduire les trajets complexes.

Le handicap de I'approche micromécanique par champs moyens couplée à la méthode

autocohérente réside dans ses nombreuses variables internes qui rendent actuellement

impossible la mise en oeuvre numérique du modèle complet. L'idéal serait de déterminer une

approche simplifiée fournissant des résultats encourageants.

I.4.2.b\ Aooroche thermodvnamioue

Cette approche vise à déterminer le comportement du matériau et la localisation de la

déformation à partir de considérations énergétiques utilisant un nombre de variables internes

réduit. Partant de là, David [D97] propose, dans le cas du cisaillement simple, un modèle

simplifié mais cependant très 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. Il s'agit du glissement plastique moyen de la matrice To, du glissement plastique

moyen des inclusiont yi et du plus grand demi-axe "a". Le diamètre des inclusions peut

-36 -



Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur Ie comportement

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 modèle.

x

Fig. I.I5: ModèIe biphasé évolutif simplifié

L'évolution des variables internes est donnée par la règle de consistence appliquée à la

généralisation du critère de Schmidt. Les forces critiques nécessaires sont définies à I'aide

d'une matrice d'écrouissage isotrope et les forces thermodynamiques correspondent à la

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

F . ,o  =  -41 t (Aa2  -1 ) tE -To -Aa2  ( y i -To )+
n(2 -v )cA

4 (1 -  v )
a (Ti - To)l

Fr ,=4pA a2  lE -To-  Auz(T i -To) l  a (T i -Yo)

y t

- ï")) *" !2r- Y.)r" (r - r e u') 0i - ïo)l'  ' t  
4 ( 1 - v )  !

(r.10)

Fu=-2pA(T l

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 phénomène de localisation de la déformation plastique

dans les bandes de cisaillement (cf. figure I.16). Tant que "a" reste constant (la force motrice

sur "a" est inférieur à la force critique) le système réagit coûrme un matériau biphasé normal.

Par contre, lorsque cette force critique est atteinte, l'évolution de "a" entraîne une

redistribution des vitesses it .t io et conduit à un adoucissement macroscopique associé au

fait que I'ensemble de la microstructure évolue.

L'originalité de ce type de modèle réside dans l'étude de la localisation de la déformation à

partir de l'énergie libre et non pas à partir de notions d'adoucissement traduites sous forme

de termes négatifs dans la matrice d'écrouissage. Ce modèle simplifié donne de bons

résultats et prouve I'intérêt d'une telle démarche.

-To) t -+a(n-yo-  Au"  (y '
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I
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Fig. I.I6: 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 modèle. Ainsi, à partir d'une représentation biphasée de la microstructure
intragranulaire couplée à une approche thermodynamique, nous cherchons à décrire
l'évolution des cellules de dislocations (leur forme et orientation) et leurs conséquences
macroscopiques, notamment lors de changements de trajet.

100

-38 -



Chapitre I - Hétérogénéités plastiques intragranulaires, conséquences sur le comportement

.I.5 
. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES

Les modèles définis à une échelle "trop macroscopique" ne parviennent pas à représenter

correctement I'apparition de la localisation de la déformation ni les trajets complexes car ils

négligent des mécanismes microscopiques essentiels influençant ces phénomènes. 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.

Après quelques pour-cent de déformation, les dislocations d'un matériau recuit, réparties

initialement de manière aléatoire, se regroupent pour former une structure organisée. Ces

arrangements composés de zones à faible et forte densité de dislocations ôéfinissent les

cellules de dislocations. Elles se caractérisent par des contraintes internes très élevées dans

les parois (largement prépondérantes devant les contraintes intemes d'ordre 2), et par une

grande différence d'activité plastique entre les régions.

Certains paramètres tels que la température, la vitesse de déformation et la structure

granulaire de I'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 à l'échantillon. En effet, les enchevêtrements de dislocations se

développent suivant les plans des systèmes de glissement actifs, ce qui entraîne 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 à vis des sollicitations antérieures.

T  ^ , - -  J ^  ^ L  - -  - - - - . ^ t ^  ) ^  r - ^ 2 ^ t  f  ^  - - ^ - : \ - ^  * i ^ - ^ ^ + - . ^ r  ' | ; - . ^ " .  - - ^ - * ^ - . ; " ^ r t ô 6 +  n ^ r r r
l-ofs uc gIlaIrBçIIIçlrtù ut uauçt, la Plçlrrrslç llllt/I\JùLruuLllls ùç f.uùùvLrù PrvËrvùùrYvurvul yvur

disparaître complètement au profit des cellules de dislocations caractéristiques du second

chargement. Suivant le changement de trajet, de fortes interactions apparaissent entre Ia

microstructure générée par la prédéformation et le second chemin de déformation. La

structure cellulaire est alors à I'origine des phénomènes 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 l'établissement d'hypothèses

simplificatrices (la première 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 I'intérieur des cellules. En traitant les
'interactions 

du type cellule-paroi, la modélisation biphæée traduit la résistance des structures
cellulaires lors d'un changement de trajet ce qui devrait permettre de modéliser I'apparition
d'une localisation de la déformation.

Le cadre de la modélisation développée dans la suite est donc basé sur une représentation
biphasée évolutive à 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 à I'intérieur des cellules se stockent dans les parois et
contribuent à durcir cette zone. Le comportement macroscopique du matériau est ensuite
obtenu par une opération de moyenne sur les phases, ce qui revient à négliger la structure
granulaire de I'acier au profit des microstructures intragranulaires.

La résolution de ce problème s'effectue par le biais d'une formulation therniodynamique à
variables intemes qui se déroule de la façon suivante:

La première étape de cette démarche, développée dans la deuxième partie, implique le calcul
de l'énergie libre de Helmholtz qui dépendra des variables internes choisies pour représenter
Ie modèle. Formulée dans le cas général, elle peut s'adapter à de multiples problèmes tels
que les changements de phase, les alliages à mémoire de forme et les aciers TRIP. L'énergie
élastique 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
modèle se composent des déformations plastiques dans chaque phase et de paramètres
définissant la forme et I'orientation des cellules. La complexité des calculs variationnels nous
amène à exprimer l'énergie libre sous une forme invariante. Ce formalisme pefinet d'obtenir
des résultats intéressants sur la stabilité des configurations statiques de dislocations et
démontre ainsi I'importance de l'énergie de Helmholtz dans les problèmes micromécaniques.

La troisième partie complète, théoriquement et numériquement, le modèle biphasé évolutif
non local. Afin de ne pas multiplier le nombre de paramètres, la plasticité est traitée de
manière phénoménologique à l'échelle microscopique. La plasticité étant un processus

thermodynamiquement irréversible, il est nécessaire de calculer l'énergie dissipée par les
mécanismes inélastiques. La dissipation permet alors de déterminer plus facilement les forces

motrices associées à chaque variable inteme. Les forces critiques se déduisent en supposant
un frottement constant sur la frontière mobile et leur variation nécessite I'emploi d'une
matrice d'écrouissage non locale. L'évolution des variables internes est donnée par la règle

de consistence associée au critère utilisé. Les résultats numériques, obtenus moyennant
quelques hypothèses, permettent de suivre les modifications de la microstructure et mettent
en évidence les phénomènes d'instabilité plastique pour des trajets monotones et complexes.
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CHAPITRE II

Forme invariante de l'énergie libre de Helmholtz
et applications

L'énergie libre de Helmholtz correspond à l'énergie élastique stockée dans le cas d'une

transformation à température constante. Elle provient des déformations élastiques liées, soit

au chargement extérieur, soit aux contraintes internes. Cette énergie joue un rôle essentiel

dans la résolution des problèmes micromécaniques car elle permet de déterminer la

dissipation du système (cf. chapitre III) et les forces motrices associées aux variables

internes. La connaissance de l'énergie libre est donc nécessaire pour suivre l'évolution des

grandeurs microscopiques et donc macroscopiques de nombreux problèmes (changements

de phases, AMF, aciers TRIP).

Les équations relatives au calcul de l'énergie.libre de Helmholtz sont tout d'abord détaillées

dans le cadre générald'un domaine contenant des interfaces de discontinuités, pour être

ensuite adaptées au problème de la microstructure cellulaire modélisée par un matériau

biphasé. Le bilan des difficultés inhérentes à cette formule, notamment pour le calcul

variationnel, nous conduit à exprimer l'énergie libre sous une forme invariante. Cette

démarche permet d'établir une expression simplifiée de l'énergie de Helmholtz que I'on peut

ensuite appliquer à l'énrde de la stabilité des configurations statiques de dislocations.

il.l - CALCUL DE L'ENERGIE LIBRE DANS UN CN.NNE GENERAL

Le domaine de validité de notre étude. se limite aux cas des transformations quasi-statiques

(forces d'inertie négligées) vérifiant les hypothèses de petites perturbations (déformations et

rotations infinitésimales). Ces restrictions sont valables pour les grandeurs microscopiques

et macroscopiques.

Après un récapitulatif des équations de base, locales et globales, relatives à notre problème,

on s'intéressera au déroulement des calculs proprement dit. Signalons auparavant, que la

mise en annexe de la détermination des containtes intemes @trexe A) aété effectuée dans

un but de clarté, afin de ne pas perturber le déroulement du raisonnement. Elle ne présage en

rien de I'importance de ce calcul, que I'on peut d'ailleurs qualifier d'essentiel.
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il.1.l - Position du problème

Considérons un milieu de volume V, supposé infini, libre de contrainte, mais soumis sur sa
frontière ôV à un déplacement imposé ud défini p*,

uf = Eii xi
avec E1i la déformation macroscopique

x3 un point du contour

(r.1)

Fig. II.I: Position du problème

Ce milieu contient des surfaces de discontinuités mobiles I supposées parfaites, de normale
N et de vitesse 'il. Le saut [x] d'une grandeur x à travers la frontière I est donn é par:

[ x ]=x* -x -

II.1. 1.a) Grandeurs locales

(rr.2)

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

des moments: oij(r) = oii(r)

et des forces: o1.;,i(r) = 0

Les équations de compatibilité traduisent la continuité du champ de déplacement u(r), elles
imposent:

€ i11 u3,ç=0 GI .5)
avec e,"= {1,-1,0} suivant que les indices décrivent une permutation eircul arre de | 2 3,

une permutation non circulaire, ou que deux indices sont égaux.

(rr.3)
(rr.4)
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La partition du gradient de déplacement en une partie symétrique et antisymétrique définit
'alors les tenseurs de déformation e et de rotation ol. Dans le cadre de I'hypothèse des petites

perturbations, les expressions linéarisées sont les suivantes :

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.

e1.;(r) = eij(r)+el(r) (rr.8)

Le comportement élastique du matériau, que nous supposons linéaire et homogène, est

donné par la loi de Hooke:

oii(r)=Cijr,r eir(r) etinversement efi =Cl1rL on (rr.e)

Les interfaces mobiles I étant supposées parfaites, les équations d'équilibre (II.4) et de

compatibilité (tr.5) entraînent les sauts suivants (cf. tr.2):

ui, j(r) = e1i(r) + to1(r)

avec e11(r) = *(o,,:(t l + u1;(r)) et co11(r) = *(u,,:(t) 
- u1,i(r))

["u *,] = oï(r) N, - o[(r) Nj = o

lut] = ul(t) - u1 (r) = g

En résumé, les équations locales sont:

oij(r) = oi1(r)

o;.;,i(r) = o

ui,j (r) = e1i (r) + ro11(r)

e1i (r) = â (o,,i (tl + u1,i (r)) et coli (r) = â (u,,i (t) - u1,i (r))

e11 (r) : efi (r) + ef (r)

oi:(r): Ciin eir(r)

uf = E1i xi sur ôV

["t: N:]= 0 et [u,]= 0 à travers E

(rr.6)
(Ir.7)

(r.10)

( r .11)
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II.1.1.b) Grandeurs macroscopiques

Pour tout champ de contraintes statiquement admissibles (div o = 0 et o.n = X.n sur la
frontière âV) et tout champ de déformations cinématiquement admissibles (e compatible,
dérivant d'un champ de déplacement u vérifiant u = E.x sur la frontière ôV), on montre
que les grandeurs locales e(r) et o(r) sont reliées aux grandeurs globales E et I par une
simple opération ile moyenne volumique:

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 (tr.8), (II.9) et (II.13):

1 f
tu = 

VJ 
o1.;(r) dv

v

l f
tu = 

VJ 
eii(r) dV

ru = 
*J(eij(r) + ef rr)) dv = cuil r. * *J',!{,) ov

u; = +J'fit,) av et El = f,J';r'l av
v v

(rr.13)

(rr.14)

(r.1s)

(rr.r6)

(rr.17)

(rr.l8)

Ainsi, la déformation totale s'écrit: Ei: = Ei + El

avec les déformations macroscopiques élastique Ee et plastique Ep correspondant aux
moyennes volumiques des grandeurs microscopiques respectives, c'est à dire:

Les équations (tr.13) et (II.17) conduisent alors à la loi de Hooke macroscopique:

E1i = Ciin Eft et inversement EÎj = C[rL >n

ll.l.2 - Energie libre de Helmholtz

L'énergie libre de Helmholtz se définit, dans le cas
volumique d'énergie élastique Q(r) par:

-50 -
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.  o(E,ro)= Jorrl ou (r. le)

avec Q(r) = l ouàl ,;frl (tr.20)

En substituant dans (tr.19) les équations (II.20), (II.8) puis (II.7), on obtient compte tenu

des symétries du tenseur des contraintes (tr.3):

o(E, ep) = âJ"uf' l  ui, j(r) av-]Jox1r) ef (r) dv (II.21)

Intégrons par parties la première intégrale sans oublier les conditions d'équilibre quasi-

statique (tr.4).L'énergie libre devient: ,

o(E, ep) = *J("uf ') ui (r)),: ov - jJol(r) ef (r) dv (rr22)

Le théorème de la divergence appliqué à une intégrale volumique dont le domaine contient

des surfaces de discontinuité I de normale N est défini par [G73]:

|  |  t -

J \  av= 9r n; ds-JlrNi]as Gl.23)
v ô v X

avec T un tenseur quelconque et
ôv la surface fermée de normale n1 frontière du volume V,

D'après (tr.10) et (II.11), le saut loii u, N1] est égal à:

[ou u, N:] = oil ui N: - o,.i ur N: = oT ul Ni -ol uf N, = 0 (rr.24)

Ce qui permet de transformer la première intégrale en intégrale surfacique telle que:

o(E, ep) = â $oufrl 
u1(r) ni os - f Jol(r) 

efi(r) dv (II.2s)

En tout point r de coordonnées x1 appartenant à la frontière ôv délimitant le milieu V, le

vecteur déplacement u1 est imposé par la formule G.l). Ce qui donne:
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(rr.26)

Le théorème de la divergence 9,.23) appliqué à I'intégrale de surface, associé à la condition
d'interface parfaite (II.10), à l'équation d'équilibre (tr.4) et à la propriété d'uniformité de la
déformation moJenne, permettent d'obtenir I'intégrale volumique suivante:

f  , f
Q(E, eP) = âf oi1(r) E* xt n.; dS-âJ o,ltrl el(r) dV

à v v

@(E, eP) =

*t,j = ôtj ,

,  |  -  r f  -

â J o1r'l E* ôrj dv-+J o;i(r) efi(r) dv

ôou ér-t le symbole de Krlnecker

(rr.27)

(rr.28)

(rr.2e)

(rr.30)

(rr.3 1)

Puisque E* ôrj = pij , l'équation (n.27) devient par le biais de la relation de moyenne en

contrainte (II.13):

o(E,ep)=âvE, itu -àJ"u(r) ef (r) dv

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

être décomposé en deux contributions:

oi j(r) = I; i  +t1.;(r)

avec X1.; le tenseur des contraintes macroscopiques défini par (tr.13) et

t1i(r) le tenseur des contraintes internes

la condition d'équilibre quasi-statique: r;i,i(r) = 0

et la propriétê de moyenne volumique nulle: t13 =

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

inélastique et plus particulièrement des incompatibilités du champ plastique ep(r). Les
propriétés de t'1(r) concernent évidemment:

1 f-J t,1(r) dV = 0

Le calcul de ce tenseur ti1(r) à partir des fonctions de Green est développé dans I'annexe A.

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

de la position:
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(D(E,eP)= lVEt : (rr.32)

En considérant la moyenne des déformations plastiques sur V et la loi de Hooke

macroscopique données respectivement par (tr.17) et (tr.18), O devient:

,,:- trt,iJelt'l av - |Jtr11r) el(r) dv

o(E, ep) =+v ("u 
",,*, 

Ei, -Ef c,:* Eir)-tJ"ufti el(r) dv (rr.33)

En substituant la déformation élastique macroscopique grâce à (II.16), on obtient l'énergie

libre de Helmholtz pour un domaine quelconque, contenant des surfaces de discontinuité, et

soumis sur sa frontière à des conditions limites en déplacement: t

(rr.34)

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

provenant du chargement extérieur et le deuxième dû aux contraintes internes. Le calcul du

tenseur r1i(r) est détaillé à I'Annexe A dans le cas général puis pour le problème de

I'inclusion d'Eshelbv-Krôner.

(E. - EP, )) - â J ru r'l ei: (r) dv-o(E, €P) = +v (fuu - El) ci;n
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.II.2 
. APPLICATION AU CAS DES CELLULES DE DISLOCATIONS

Le but de cette partie est d'expliciter I'expression de l'énergie libre (II.34) dans le cas
particulier des cellules de dislocations. La modélisation biphasée de la microstructure,
développée ci-dessous, restreint à six paramètres le nombre de variables intemes associées
aux configurations de dislocations. De plus, I'application du problème de I'inclusion
plastique d'Eshelby Ktôn"t (cf. Annexe A) permet, tout en tenant compte des interactions
cellule-paroi, de simplifier considérablement les calculs liés à la déterminaton des contraintes
internes et donc de l'énergie libre.

l[.2.l - Représentation simplifTée de la structure cellulaire

La modélisation de la microstructure cellulaire s'appuie sur les constatations rapportées au
chapitre I.2.2.d. Le glissement plastique facilité à I'intérieur des cellules Vs, de même que
les fortes contraintes internes dans les parois Vh, traduisent la différence très nette d'activité
plastique entre les zones à forte et faible densité de dislocations (cf. figure II.2 page
suivante). Cette caractéristique permet de représenter les arrangements de dislocations sous
la forme d'un composite biphasé constitué d'une phase molle à forte déformation plastique
(les cellules), et d'une phase dure à faible déformation plastQue (les parois). L'interface ôVt
délimitant chaque phase est supposée parfaite, c'est à dire que la continuité des vecteurs
contrainte et déplacement est vénfiée. Le champ de déformation plastique local associé à ce
modèle est alors représenté par un champ uniforme par morceau défini par les moyennes
volumiques sur chaque phase:

[e l 's i rev '
ef (r) = 

lrrn ,, r e vh 
(II.35)

L - i l j  
t i l r e Y

avec €Ps et ePh les grandeurs locales moyennes, uniformes dans chaque phase.

La description de la microstructure par un modèle biphasé partage le grain en deux
domaines Vt lindice s corlme soft = molle) et Vh (indice h comme hard = dure). En
conséquence, pour toute variable macroscopique X décrite cofilme la moyenne volumique de
x(r) sur le domaine V, I'intégrale de volume sur V peut être séparée en deux intégrales sur
chacune des phases en respectant la procédure suivante:

uh
*J.,',ou = +SJ*,,, uu.+SJx(r) avx--
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.En définissant la fraction volumique de phase molle f par: f = g
V

r r h

la fraction volumique de phase dure f par: f = (1- f) = 
;

et les moyennes volumiques sur chaque phase par:

"  1 f , ( r )Oy er  xh=+ | .x(r )dvx-=v 'sJ)"  
v^ 'J

vt  uh

I'intégrale de volume devient: X = f xt + (1- f) *n

(rr.37)

(rr.38)

(rr.39)

(rr.40)

(rr.4l)
(rr.42)
(rr.43)
(rr.44)

Les moyennes volumiques explicitées dans les formules (II.13), (II.14), (II.17) et (II.31)

s'expriment alors en fonction des grandeurs moyennes par phase:

' , ,  = 'oi  + (1- f )  ol
Eu=fei1 +(1-f)el
Eii = r ei1' +(1-r) tin et El = f efi' +(1-f) tln

Q=rt i i+(r-r) t l

Cellules de dislocations

t(r) t(r

sp (r ep(r

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

dans Ie cas réel et dans le cas biphasé.
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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 Vs modélisant les cellules (cf. figure II.2). Cette morphologie particulière
permet d'une part, de traiter de multiples formes de cellules (sphériques, "oblates",
allongées, aplaties) et d'autre part, de limiter le nombre de variables internes.
En effet, la forme et I'orientation des cellules sont entièrement définies par six paramètres:
les trois demi-axes de I'ellipsoide (a, b, c avec >b>c) et les trois angles d'Euler (g,9, T)
orientant le repère propre de I'ellipsoïde par rapport au repère macroscopique. Les évolutions
de ces six variables traduisent à 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 ellipsoïdales est donc une hypothèse
forte qui assimile les formes quelconques des configurations de dislocatioris réelles à des
volumes simples, mais qui, en contrepartie, facilite considérablement le problème.

De plus, afin de calculer les contraintes internes dans la phase molle tout en prenant en
compte les phénomènes d'interactions cellule-paroi vues au chapitre I, la représentation
biphasée s'effectue à I'aide du problème de I'inclusion plastique d'Eshelby-Krôner (cf.
Annexe A). La structure cellulaire est donc remplacée par une somme de N microstructures
simplifiées schématisée à la figure II.3. Chaque problème élémentaire est constitué d'une
cellule de dislocations ellipsoidale vs de déformation plastique sps, .immergée dans une
matrice de volume V supposé infini devant vt soumise à la déformation plastique moyenne
Ep donnée par (tr.43) qui permet ainsi de représenter les autres organisations cellule-paroi.
L'ensemble de ces N inclusions définit le volume de phase molle Vs = N vt dans le

biphasé. La position de la cellule dans la matrice n'apparaît pas dans une telle description,
seule I'orientation de I'inclusion est prise en compte.

F ig. II. 3 : M odéIisation de Ia micro structure c ellulaire

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

uniforme par morceau, matrice infinie) vérifient les conditions nécessaires à I'application du
formalisme associé au problème de I'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 I'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 paraît donc

justifié de ne considérer qu'une seule famille d'inclusion (même forme et même orientation).

Toutes les cellules possèdent ainsi les mêmes variables internes morphologiques et

angulaires. Cette modélisation entraîne l'égalité des grandeurs locales dans chaque inclusion

qui peuvent donc être confondues avec leur moyenne volumique sur la phase molle Vs.

Le retour aux grandeurs macroscopiques s'effectue par les opérations de moyennes

volumiques (II.41), (n.42) et (tr.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 hypothèse 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 intemes de notre problème sont:

. la déformation plastique dans la phase molle ePt

. la déformation plastique dans la phase dure ePh

. les trois demi-axes (a, b, c) de I'ellipsoide

. les angles d'Euler (cr, 9, y) entre le repère propre de I'inclusion et le repère global

Nous souhaitons insister ici sur I'une des caractéristiques essentielles de notre travail. Le

problème lié aux cellules de dislocations se révèle être totalement différent des études

classiques traitant les milieux hétérogènes. En effet, contrairement aux joints de grains fixes

du polycristal, dans notre cas, les frontières entre phase molle et phase dure évoluent au

cours de la déformation plastique. La morphologie et I'orientation de I'inclusion appartenant

à l'ensemble des variables internes, notre problème correspond à un problème à frontières

libres. Cette situation entraîne des complications à la fois théoriques et numériques.

11.2.2 - Energie libre de llelmholtz

Nous allons maintenant spécifier l'énergie libre rappelée ci-dessous, dans le cadre de la

modélisation micromécanique par champs moyens représentant la microstructure de

dislocations:
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o1E, en) = +v (rru -r;t c1;p (Ep -Efr))-*Jrurrl €l(r) dv (rr.4s)

(rr.48)

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

(Ir.46)

Faisons apparaître, grâce à (II.39), les moyennes volumiques par phase 0", 
"onrrurn,.,internes ts et th.

o(E, ep', ron)= f v (cnu -El) cijkr (Ekr -Ei,))-âv- rf '  ,î -âvn ,fn ,l

(rr.4t)

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

o(E, ep', ron)= | v (fEu -E,:) ci:ru (Eru -Eil))-ârf'Jrufrl ou

-â'fin 
Jt1(r) av
uh

"i 
= - c,j*n (I-*, -s."n)(rfli-ni,)

avec l,on11 le tenseur identité d'ordre 4 et S*np le tenseur d'Eshelby

"i 
= 

Ëcii*n 
(I'"*r -s,non)(rfli-ep,)

Rappelons les différentes caractéristiques du tenseur d'Eshelby: il est défini sur I'ellipsoide à
partir des fonctions de Green par la relation (A.28). En conséquence, il est indépendant du
point de I'inclusion considéré, mais il est fonction des demi-axes (a, b, c) de I'ellipsoide et
de son orientation (cr, F, T) par rapport au repère macroscopique. Le rôle du tenseur
d'Eshelby est essentiel puisqu'il représente les interactions cellule-paroi.

D'après la propriété (II.44) de moyenne nulle des contraintes internes sur le volume total, la
moyenne des contraintes internes sur la phase dure est donc:
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En reportant (II.48) er (II.49) dans l'énergie de Helmholtz (1*47), (D devient implicitement

fonction des variables internes de forme et d'orientation par I'intermédiaire du tenseur

d'Eshelby. Introduisons également les fractions volumiques de chaque phase grâce aux

définitions (II.37), (tr.38), il vient alors:

*[",,0',,0n,{lili)= + v (rru -nf ) ci1r,r (En -Efr))*

]v r (ef'-rit)c,j",n (I,*" -s*nn)(rfl i  -n;,)
(r.s0)

o[n, ro','-,{i,|;}) = * u ((tu - r,l' - (1 - r) eln ) c,i" (E*, - r e[ï - (r - rr efli))

* +v r (t- r) (rf' -efh) ci1,, (I** -s,"*r) (riï -ril)

(r.sl)

Après avoir remplacé le tenseur des déformations plastiques macroscopiques d'après (tr.43),

on obtient finalement l'énergie élastique stockée dans la structure cellulaire de dislocations:

L'énergie complémentaire Y est également très utilisée lorsque le problème est piloté en

contrainte. Elle se définit comme le dual de l'énergie de Helmholtz par:

Y=V>E-O

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

(rr.s2)

*[r, ,o', ,on,{lili) = +v (>,: c,:1, ,.)* v >,: (r efi' + (r - r) ,ln )
- tv r (1- r) (rf' - efh) c6" (r",* - s-"n) (rii - rii)

11.2.3 - Discussion

L'énergie libre de Helmholtz

différentes variables :

(rr.53)

ô ainsi que l'énergie
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lavartable pilnte:

la déformation macroscopique E ou la contrainte macroscopique I
les vartables internes plastiques:

les déformations plastiques dans chaque phase: sPs et ePh

les variables internes morphologiques contenues dans Ie tenseur d'Eshelby:

les demi-axes (a, b, c) de I'ellipsoide
les angles d'Euler (o, F, y) orientant I'inclusion

La principale difficulté des équations (II.51) et (II.53) réside dans le calcul du tenseur
d'Eshelby donné par (A.2S) et plus particulièrement dans sa dépendance vis à vis des
variables internes. En effet, il dépend intrinsèquement des paramètres de forme (a, b, c)
décrivant I'inclusion, mais son expression explicite n'est connue que pour quelques
géométries particulières telles que la sphère ou les ellipsoides plats [M82]. be plus, le fait
que ce tenseur soit défini dans le repère principal de I'ellipsoide I'amène à être également
fonction des variables orientant I'inclusion par rapport au repère 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 problème de I'inclusion à
frontière mobile.

La résolution de notre problème à frontière libre requiert donc des opérations ardues de

dérivation de l'énergie libre par rapport aux paramètres de forme P = +O 
aS

ôa as au'  
t t t t

nécessite, en effet, la connaissance de la dérivée partielle du tenseur

difficile à obtenir.

d'Eshelby 
$ "u,

D'après ces constatations, il apparaît nécessaire de transformer I'expression de l'énergie de
Helmholtz afin de la rendre applicable aux problèmes à frontières mobiles. Nous proposons
pour cela une formulation invariante de O dans laquelle les paramètres morphologiques de
I'inclusion ellipsoïdale apparaissent uniquement par le biais d'intégrales elliptiques
irréductibles [M82]. Après un résumé de la technique de mise sous forme invariante, le
chapitre suivant est consacré à I'application de cette méthode au terme compliqué g,
découlant des contraintes internes, et défini par:

e[ee', ent'
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L'expression ainsi obtenue permet alors de traiter de nombreux problèmes développés dans
'la partie (tr.4).
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I'.' 
. MISE SOUS FORME INVARIANTE DE L'ENERGIE LIBRE

La formulation invariante est particulièrement 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 à une unité des
différentes représentations car, pour deux équations distinctes mais fonction des mêmes
variables, les termes élémentaires des sommes seront semblables.

Cette théorie peut aussi bien s'appliquer à des fonctions à valeur scalaire ou tensorielle,
dépendant de tenseurs symétriques, antisymétriques et de vecteurs. Elle aété développée en
particulier par Boetrler [875], [B87a], Spencer [S71], [S87] et Betten [B82], IB87l dans le
cas de tenseurs d'ordre 2 et d'ordre 4.De nombreux problèmes mécaniques rëlatifs aux lois
de comportement anisotropes utilisent déjà cette formulation [887a], [887b],[875], [878],
que nous allons maintenant appliquer au calcul de l'énergie de Helmholtz après un rappel des
principes essentiels.

II.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(e,6) {a uU"ur scalaire) et F(e, Ë) (a ul"ur tensorielle) dépendant de

plusieurs tenseurs d'ordre 2 caracténsant le chargement (noté e ) 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, I'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, tôle laminée
orthotrope). C'est par rapport à I'anisotropie de structure que sera définie la notion
d'invariance.

II.3.1.a) Princioe de I'isotrooie de I'esoace

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

Soit Q une transformation appartenant au groupe orthogonal O. Le groupe orthogonal O
comprend toutes les rotations et les réflexions, c'est à dire toutes transformations dont la
matrice associée M vérifie les conditions suivantes:
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MMt  = I  e t  de tM=*1 (r.s5)

Le principe de I'isotropie de I'espace traduit le fait que les transformations par Q des tenseurs

d'ordre 2 de chargement e et de structure ( aboutissent au même résultat que la

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

(II.56)

Ces relations définissent les conditions d'invariance {'une fonction lorsque le principe de

I'isotropie de I'espace lui est appliqué. Le principe de I'isotropie de I'espace,correspond en

fait à un mouvement de corps solide. Toutes les fonctions sont donc isotropes par rapport à

leurs deux arguments e et Ë,

II.3.1.b) Matériaux isotropes

Lorsque l'on applique à un matériau isotrope une transformation orthogonale arbitraire Q, le

tenseur de structure reste inchangé. Ainsi:

^ [ t (q e Q' ,Q q a ' )= q r (e,( )Qt
v Q e o = 

tr(o s e',e € a') = r(e,E)

VQeO= Q€Qt=6

Le principe de I'isotropie de I'espace se résume donc à:

fn(o r  Q',Q e Q')= n(o e Q',8 )= q r(e,()Qt
VQeO+{  

'  
. '

fr(o r e',e € e')= r(o e Q', € )= r(e,E)

(rr.s7)

(rr.s8)

Dans ce cas les fonctions sont isotropes par rapport à I'ensemble (e, () et également par

rapport au chargement e seul.

II.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 première. Si seules les

transformations I et -I laissent la fonction invariante,la structure du matériau est I'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-à-dire le
groupe d'invariance.

Appliquons le principe de I'isotropie de I'espace pour une transformation appartenant cette
fois au groupe d'invariance S:

Dans ce cas, la fonction est toujours isotrope par rapport au couple (r, E), mais anisotrope

par rapport au chargement e.

Une forme particulière d'anisotropie, I'orthotropie, nous intéresse tout spécialement
puisqu'elle correspond au cas des cellules de dislocation ellipsoïdales.

II.3.1.d) Orthotropie

Un matériau orthotrope présente nois directions orthogonales privilégiées qui correspondent,
dans le cas de notre modèle, aux trois axes de I'ellipsoide: (v1,v2,v3)

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

s = { t  I ,Rr,R2,R3} ( I I .60)

avec R1,R2,R3 les réflexions par rapport aux plans de base du repère orthogonal

(v1 ,  v2 ,  v3  ) .

On introduit les tenseurs de structure de I'inclusion M1 = Ç1 exprimées par les relations

suivantes dans le repère de I'ellipsoïde:

v o e, = It(o 
€ et,e 6 a') =F(e e e', € ) = q r(e,6) e'

- 
fr(e r e',e q a')= r(q s e', q )= r(r,€)

Mt=v1  8v1  Mz=v2@v2  M3=v38v3

(r  oo' \  (o oo) (o oo\
r,=lo o ol rr=lo t ol vr,=lo o ol

[oo o) [oo o) [oo r)

(rr.se)

(rr.61)

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

possède de plus la propriété suivante:

M,  +M2 +M,  -  I

avec I le tenseur identité du second ordre
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Ainsi, en appliquant les conditions d'invariance à la fonction F(t, Ë) pour une

transformation appartenant au groupe d'invariance S on obtient:

€Q' t ,M1,M2,tutr)Q' (rr.63)

F est donc isotrope par rapport à I'ensemble (e ,M1,Mr,Ml) mais orthotrope par rapport au

chargement e.

11.3.2 - 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 A1, A2,..., An, de m tenseurs

antisymétriques d'ordre 2 Wv W2,...,'W11, de p vecteurs V1, Y2,..., Vo et des q tenseurs

de structures du second ordre Êt,E2,..., €q.

I7.3.2.a) Représentation des fonctions à valeur scalaire f(ln,W*,V', €o).

La représentation d'une fonction à valeur scalaire est appelée invariant par rapport au groupe

de symétrie du matériau S. Elle peut s'effectuer à partir d'une combinaison de polynômes,

ou d'une combinaison de fonctions générales, construits sur une base d'invariants scalaires

appelée base d'intégrité (I,, 12, ...,Ir) tBSTal. Le terme q que nous cherchons à modifier

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

Les éléments de cette base sont des scalaires simples (produit scalaire, trace de mâtrice) qui

dépendent des arguments An, Wm,Vp de la foncti<in et de I'anisotropie du matériau décrite

par les tenseurs de structure 60. tts possèdent les caractéristiques classiques des éléments

d'une base, c'est-à-dire qu'ils permettent de générer suivant (tr.64) toutes fonctions à valeur

scalaire et qu'aucun élément de cette base ne peut être exprimé comme un polynôme des

éléments restants.

f(An,w,n,vo, 6o)= Io, e, [I*(n",w*,v0,€n)]
I

avec cr1 des constantes

P1 des polynômes construits sur la base d'intégrité

,M1 ,M2 ,MI )=  O  f (vees+n(a
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.n 3.2.b) Représentation des fonctions tensorielles F(An, q, Vn, Bo )

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 tensorielt (Gr, G2,..., Gr), et les coefficients de cette combinaison soht des
polynômes élaborés à partir de la base d'intégrité correspondant aux mêmes arguments.
Les éléments de la base de générateurs sont des tenseurs simples (An, Anrq,n) not
dépendent également des arguments An,'Wm,Vp de la fonction et de I'anisotropie du
matériau Ë0. ns possèdent les caractéristiques classiques des éléments d'une base [887a].

F(An, w,',vo,6o ) = 
) 

g, {to ) c, (Rn,q,vo,€o )
i

avec p1 des polynômes construits sur la base d'intégrité

II.3.2.c) Bases d'intégrité

(rr.6s)

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].
Il 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 plaçons-nous dans le cas
particulier de I'orthotropie et d'une variable tensorielle symétrique du second ordre (noté e)
qui correspond à notre problème.

Les tenseurs caractérisant ce problème se résument à la variable e et aux trois tenseurs liés à
la structure orthotrope: (Mr,Mr, tUr) Aefinis par (II.61). Les termes de la base d'intégrité

sont des invariants simples sous forme de traces de matrices associées à ces tenseurs. Ces
invariants se classent en deux familles, ils peuvent soit ne dépendre que du tenseur de
chargement, soit être fonction du tenseur e et de un ou plusieurs tenseurs de structure. Ceci
entraîne des propriétés d'invariance différentes. Dans le premier cas on a:

ft '(q r e')= rr r
VQeO+{  

'  ' ^

lt.(q r Q') = rr e2

avec Tr I'opérateur trace de matrice

-66 -

(rr.66)



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

Tr e et Tr e2 sont invariants par le groupe orthogonal O. Ils sont donc appelés invariants

isotropes de e. Concernant les invariants fonction du chargement et des tenseurs de

structure, on remarque que:

v Q e o + rr(Q MrQ'Q t Q')= rr(Q ure Q')= rr (M1e) (rr.67)

C'est à dire que Tr (M1e) est un invariant isotrope pour I'ensemble (e, Ut). Mais si I'on

transforme le chargement e sans modifier la structure du matériau:

I Q e o + Tr(M,Q r Q') + Tr (M1e) (rr.68)

Tr (M1e) n'est pas invariant sauf si et seulement si la transformation Q appartient au groupe

des symétries du matériau S, dans ce cas seulement:

V Q e S + rr(M,Q € Q') = Tr (Mre) (rr.6e)

Tr (M1e) 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.

II.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

o.

II.3.3 - Application de la formulation invariante à l'énergie de Helmholtz

La représentation invariante de l'énergie libre a pour objet de contourner les difficultés de

calcul inhérentes au tenseur d'Eshelby (cf. II.2.3). Elle permet en effet de séparer les

variables internes de formes et d'orientation et ainsi de piloter indépendamment ces deux

paramètres afin de déterminer par exemple le minimum de l'énergie @ pour certaines

configurations. C'est pourquoi, dans cette partie, nous développons, à I'aide de la théorie
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exptiquée ci-dessus, le terme complexe de l'énergie libre correspondant à l'énergie élastique
'liée aux contraintes internes [A897]. Il s'agit de:

*[o",{i,i;}) = +v r (r - r) Âef c1;,n (r",*, - s.,H) ^€il
avec Âe,l = rl' - rln

r' (rvr, ^ro') , r, (u, ^rot) , r, (ira, ̂ro'), r, (æo')
avec Tr I'opérateur trace de matrice

La variable pilote correspond au tenseur d'ordre 2 Lef,. La fonction à valeur scalaire <p

présente une structure orthotrope du fait, de la géométrie ellipsoidale du problème, et du
tenseur d'Eshelby qui vérifie les propriétés d'invariance par rapport au groupe S défini par
(II.60). Les tenseurs de structure sont Ëi = {Mr, Mz, M:}, donnés par les expressions

(II.61). Compte tenu de la propriété (1l.62),les tenseurs de structure peuventjgalement être
choisis de la façon suivante: Ë: ={Mt,Mz, I}. Ces deux cas présentant des intérêts

particuliers, nous les traitons tous les deux.

II.3.3.a) Calcul avec les tenseurs de structure Ë, = {M,, Mz,M:}

La base d'intégrité orthotrope pour un tenseur symétrique du second ordre est donnée par
Boehler [887a]:

Tr (M1 Âep),  Tr (M2 Âep),  Tr (M3 Âep),  1

(rr.70)

(rr.71)

<p est une fonction à valeur scalaire, sa mise sous forme invariante consiste donc à

I'exprimer corune une combinaison polynomiale sur la base d'invariants orthotropes (II.71)
suivant la définition (II.64). Puisque g ne dépend que du carré de ÂeP, sa représentation
invariante se limite à une expression quadratique en ÂeP.

,p = âv f (1- f) Âefl ci:Inn (I*on - sn *,) aefl,

= ar (Tr(tvtr aen ;)2 + u, (rr1vt zuev y)z + u, (rrlvtrorn l)

+aaTr(M1AeP;' TrlMrÀep) + a5Tr(M1Âen;. TrlMrÂer;

+a6Tr(M2^eP ) . Tr(M3ÂeP)

+arr.(v,arot) * arrr(uræe2) + uerr(M:aen2)

-68 -

(r1.72)



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

Ce problème dépend donc de neuf constantes ai, indépendantes du tenseur Âep et des

tenseurs de structure. Afin d'identifier ces coefficients, nous effectuons le calcul direct de la

fonction g. Après un calcul lourd effectué grâce au logiciel Mathématica, nous obtenons une

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

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

,r,-;(r'tvt'r'o;)' 
*

,æP;)2 +

,rcn;)2 +

Àef cx,on (I,o* -smnkr)^efr

{[ t t t  
-  Srr '  -  Szz' -  Sr:r,)  +

f l2p(-s,,  s + 2sp12+ 2s1313 -

srrzz -S:szz)+ 
l(rr,vt

ZStzrz - 2Sr:rs + 2S1,,,))'

Srrsr-Szzr)+ 
l (rr ,vt

2Snrz + 251313 -ZSn{'

.p=âvf ( l - f )

=+vf(t- f)

[r(r - szzzz-
I
|  2[(-S""r" *
L r '

[r(r - sssrr -
I
L2pr(-Ss::r -

lxrz 
-Sr r r r -szzr? - st rzz - szzn - sr' r - srrzz) *-l 

rrlt,oen ; . TrlMrÂep) +
L2tr(-Sttr, -Szzrr) -l

[l 'tz 
-f rrrr -srrr: - Sr*: - S:'r - Szzrr - Szzrr) *'l 

,4*,oep1 .Tr1MrÂep) +
L2p(-Srr3 -Sr1r)  I

lXtz 
- 
| nzz -_Srs:r - S zztt - Szzzz - St t1r., 

_ fuî)f Tr(MrAep ) . Tr(M3Âep ) +
Lzw?srrr, - srszz) -- 

9,,Y,_ )

lzwl - 2sprz- 2sr: rs + z5,2)lrr(vr,æo' ) 
*

[z14r - zsmz+ 2s,3,, -zsztztJr.(rtrrænt)*

[zp1r + 2snrz- 2s*r3 
i 

rtrîr) i'(vrræt')]

(rr.73)

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

eltiptiques tM82l. Afin d'organiser I'expression obtenue, nous définissons à partir de ces

intégrales I'ensemble de scalaires ci-dessous:

Ar = Ir Atz = 1a2 +b21lp Arr = a2 Irr

Az = Iz Ar3 = 1a2 + c21I* Azz = b' lr, (IL74)

As = I: Az3 = çb2 + c21I* A3t = 
"2 

In

avec I1,I2,I3,111, I22,I33,I12,I',I23, les intégrales elliptiques uniquement fonctions des

demi-axes de I'ellipsoide (a, b, c) et définies par:
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' rrr =znabcl# rr=2nabc{#

(rr.75)

rrz=2nab.i 'u , ' 'oN ,,
d 

(a '+s)(b '+s)Â(s)

avec Â(s) = (a2 +s1% (b2 + s1t/, çcz +sylz

Les autres intégrales elliptiques s'obtiennent par des permutations circulaires simultanées de
(7 ,2 ,3 )  e t  de  (a ,  b ,  c ) .

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

<p se résume alors à:

,p = *v f (t - f) aef c,j*n (I**r - s,"kr) ̂efr

-  r(1-f)  p v 
{ [rru-r l6n ru-t)+ 2(r-2v)A, +A,,  *Ar:  -nr l ] rr(M1^ep2)+

8æ(v-1) (2v-1) .  \  / -

[fz, -1X8æ (v - 1) + 2(r - 2v) A, + Ar, * Azt- A,r] rt(vræot) *

lfz, -1)(8æ (v - 1) + z(r-zv)A3 + A13 * Azz- A,z] rr(vr, orot)*

f+ævf l -4v)+(1-3v+8v2;A, 
-3A, I  .

L+(r - 3v) (A12 + A13) +(2v- 1) Azr 
'.1 (rtcvtt aee))'+ [

7::o::,:].,1- 
3v + 8v2;A, -to,,f(r,1nr, 

a,o)), * /
L*(t-3v) (A12 + Azù+(2v -1) Al3 J 

t  ' t

[+"ufl 
- 4v)+ (1 -3v+8v2;A, -3Arrl 

(rr(vr" lep))2 + r
L+(t - 3v) (Arr + Azù+Qv - 1) Arz I ' 

'1

l+"+(-1+rv-qy2) 
A3 +(v-r ;  R,r l

f+3v(A33 -Arr - Azz) iTr(M1Aep)'Tr(M2Âep)+

l+n+(- l+3v-8v2;  A2 +(v- t ;  R,r1

f*ruqir, - Ar r - Ar) I 
rr(vtr ̂ep)'rr(M3 Âen) +

l+"*(-l 
+ 3v - 8v2) A, + (v - t) Az: *-l 

,r,r" ^ep) .Tr(M" lrol]
[3v(A,, - Azz- Asr) I )
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La représentation invariante de la fonction g permet donc de séparer très clairement les

termes dépendant uniquement des paramètres de forme au travers des scalaires A1 et A1.1 et

les termes fonction des variables d'orientation par le biais des traces des invariants

orthotropes. Cette formulation à partir des tenseur de structures €i = {Mr, Mr, M3} permet

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

tr.3.3.b) Calcul avec les tenseurs de structure (, = {Vt,,Vtr,I}

Dans ce cas, la base d'intégrité se détermine à 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:

En éliminant les termes redondants dus au cas particulier où les matrices sont égales à

Âep,M1,M 2,I,labase d'intégrité relative à notre problème se résume à:

A,  A2,  A3,  B ,  B2,83 ,  c ,c2 ,c3 ,  D,  D2,  D3

AB, AB2*, A282, AC, AC2*, A2C2, AD, AD2*, A2D2,

BC, BC2*, 82C2, BD, BD2*, 82D2, CD, CD2*, C',D',,

ABC, A2BC*, A2B2c*, ABD, A2BD*, A2B2D*,

ACD, A2cD*, A2c2D*, BCD, B2cD*, B2c2D*,

ABCD, ABDC, A2BCD*, A2BDC*, A2B2CD, A2C2BD,

A2D2B c, B2 c2 AD, BzDz AC,C2D2AB, A2BACD*
* signifie que les termes obtenus par permutation circulaire des

également partie de la base d'intégrité.

Tr (M1Âep) , Tr (M2Àep; , Tr (Âep),

r, (u,æn'),t, (vrræn'} r. (æn'} r'(ren3)

(rr.71)

matrices font

(rr.78)

Comme précédemment, la combinaison polynomiale quadratique en Àep dépend de neuf

constantes différentes que I'on détermine suivant le même processus. Le résultat obtenu est

le suivant:
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.q = +f (t - r1v{zpr-slrr - s'r: * Srr:r * sr:rr * 4srrrs) (r4vr, aro))' *

2lt(-Szzzz- Srr:: * Szzzz * Szzzz + 4544) (rrlrr4, æo ))' -

f2p(2s3333 
* srrzz * Szzrr - srr:s - s:sttl 

Tr(M1 Âep). Tr(M2Àep) +
L-Szz:l -Szzzz+ 45p12- 4Szzzù .J 

--'-'-' -- '-

8lr(-Srzrz + Szszr) rt(vr, Arnt)+ 8p(-S1212 + Sr:rr) rr(rurz oro')*

2yt(l + 2Smz- 2S*r: - ZS.,,2)rr(arn' 
) 
+

[^ f t -s r r r r -szzz t -53333)+ 
l ,  . )

f2p(2s1313 - 2srzrz + 2s2323- srrrr)J (rr1aenl)- +

[11]l:, 
- trr]: Ssrrr * szztt -s'rr * Sggg:) + 

.l ,rg, Àep).rr(Âep) + 
(rr.7e)

l21t(45p12-4Srsrs -4Szzzz-Srrst -S:rrr +253333)l \ r

[11]:r:, 
-t,,:l -srzz*s':r -szzzzIsr:1)l 

.lr,s, ^ep) rr(aep)
l21t(4Sru, - 4Srrrr - 4Sztzz - Szztz - Snzz + 253333 )_l

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

, len;)2 +

.Tr(MrÂeP) +

, rcn2)+

e = 
ffi{:te" 

* Arr - Arrl (r'6'r

3(-1+ 2v)l A22* Arr - errl(rrçVt2lep;) 2+

3 (-1+ 2v)l Ap- Ar: - Azz+2LylTr(Mr Aep)

2 (-l+2v)t(1 -Zv)(Ar - As) + A1--nrrl fr(U

(-1+2v)l  8n (v- l)-  An*Ar: * Azt*2(I-2v)Art r t(Aen2)+

fg.:"r-r!", 
-o1) +2(r-2v)Ap+(-3+7v)A13 + 

lrr,oro,.rr(M1 Âep)
L2(- l+3v)A23 +3(2- v)Ars -3v(2A1 + A'r+Arr -  AzùJ

[!t: 
*: ']to'- 

1t 
+2(r-2v)Ae;tfl+ 3v)A,, + 

.l ,,,oro, rr(M2 Âee; +
L(-l+7v)A1,3+3(2- v)A:s -3v(A1 +2Ar-Arr + Azù)

[+ævfl 
- 4v) + (1 - 3v + 8v2;Ar - 3AE: + (-t + 2v) A12*l(rrforol)rJ

L(1- 3v)(At, + Azl) J' 
' t  

)

2 (-r +2v) t (1 - 2v) (Az -As ) + An -n,, t rr(rvr, æn2 
) 
+
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L'intérêt particulier de ces tenseurs de structure €r = {Mr,tVtr,I} apparaît lorsque l'on

s'intéresse à des déformations inélastiques à trace nulle. Cette propriété correspond

effectivement au cas de la plasticité traitée ici, mais également aux problèmes de

transformation de phase tels que les alliages à mémoire de forme. Le terme de l'énergie de

Helmholtz lié aux contraintes intemes I devient alors dans le cas où Âefi = 6;

.p = *v f (1 - f) Àel ci;,o,, (I,o* - s,nkr) ̂eft

= Y 
tlt 

t l?,t {rto,, + Asr - Ar:l (rr1rur, æo))' *
8æ ( -1+ v )  [  

-

3l Azz* Ar1 - Azil(r.1rra, æo))t *

3l 4p- AÉ - Azt +2Ay)Tr(M1 ̂ ep) .Tr(M2 Âen) +

2l(1-2v) (A1 - A:) * Arz - Azrl rr(rvrr o.n')*

2 l ( I -2v) (A2-Ar )  *  An-

[ 8r (v - 1) - Atz*Arr + Az: + 2(1-2v)\ f rt(æn')]

expressions (II.76) et (II.81) sont totalement équivalentes. Elles sont très intéressantes car

elles ne dépendent que d'un faible nombre de termes. La représentation invariante de I

permet de découpler la forme de I'ellipsoïde 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 Àep (sans la structure) par une transformation n'appartenant pas au

groupe d'invariance, il faudra alors effectuer le changement de repère qui sera nettement plus

facile à effectuer sous la forme invariante que sous la forme initiale.

Pour tout tenseur des déformations à trace nulle exprimé dans le repère d'orthotropie

I'expression (tr.81) peut se mettre sous la forme suivante:

(II.8 r)

nrrl rr(u, oro')*

La formule (II.S1) apparaît donc très compacte dans le cas où Aefi est nulle. Les deux
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,p = âv f (l - f) Âefi ci.;,, (I,,o - sln"kr) ^eft

= 19;fl*{æp,'1-r Azz-3 Ar: - 2 Azt+2(r-2v) (A1 -zn)t+
8 æ  ( - 1 + v )  L  r r

_ )
LeSr- [-3 Arr -3 Azt-2 An+2 (l-2v) (Ar-2n))+

n

LrSr' [-Arz *Arr * Azz+2 (l-2v) A3 +gæ (v- 1)]+
,)

2 Lepr2-1(Ar +A2) G-2v)*Arz +8æ (v-1)l+
, )  

Â  - r e + ( r t _ 1 \ . r r  ( I I . g 2 )2 Lelr-L(A, +Ar) (1 -2v)+Arr +8æ (v-t) l+
,

2 Lep1,3'l(#,r +A3) (1-2v) * Azt+8æ (v-1)l+

3 Âef, te?y2l An-Ar: - Azzlz/.ni]|

Une telle formulation permet de préparer le terrain en vue du modèle biphasé évolutif en
appliquant cette expression à différents problèmes de micromécanique relatifs aux
organisations de dislocations.
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II.4 . APPLICATIONS A L'ETUDE DE CONFIGURATIONS STABLES DE

DISLOCATIONS

Une des questions essentielles se rapportant aux problèmes des microstructures évolutives

réside dans la connaissance de leur état stable, sous réserve que celui-ci existe- Les

expressions obtenues au chapitre II.3.3 permettent la résolution de situations cômplexes

telles que la stabilité d'une boucle de dislocation soumise à une contrainte, I'interaction de

boucles de dislocation avec un joint de grain et les microstructures cellulaires de faible

énergie [A897], tALB97l. A partir de ces problèmes, nous pouvons comprendre les

mécanismes de propagation des boucles de dislocation et, à une échelle supérieure,

déterminer les configurations cellulaires stables. Les résultats exposés dans ce chapitre

présentent donc un intérêt majeur en amont du modèle biphasé évolutif.

II.4.1 - Modélisation commune aux trois cas traités

La topologie simplifiée, retenue pour représenter ces trois cas, correspond à une inclusion

ellipsoidale aplatie (pièce de monnaie) Vl soumise à une déformation plastique epl plongée

dans une matrice infinie VM de déformation plastique nulle (cf. figure II.4). Lès

déformations plastiques locale et globale sont donc données par:

le l l  s i rev l
efi(r) = I 

-'r 
et pP

-  
l 0s i reVM 

- {

avec f la fraction volumique d'inclusion

=fel r (rr.83)

(1,2,3) le repère macroscopique

(l ',2',3') le repère l ié à I ' inclusion
a=b>c

( fr Ë, ;) le repère lié au sYstème- 
de glissement

Fig. II.4: Problème éIémentaire et descrtption des dffirents repères

Cette modélisation est assimilée au problème de I'inclusion d'Eshelby (cf. Annexe A dans le

cas où la déformation plastique de la matrice est nulle), le tenseur des contraintes intemes

dans I'inclusion devient alors:
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tl = - cryi ( In-n -sr.r,n,,) ellfr- rl
f = 0 puisque la matrice est supposée infinie.

(rr.84)

, (II.g6)

(rr.87)

(rr.88)

avec

D'où

.l: = - c1r.r ( In,,'n -S",*) tfll, (rr.8s)

La déformation plastique ePl résulte du glissement plastique T se produisant à I'intérieur de
I'inclusion sur le système de glissement unique (fi, fr) de directon fr et de normale fr. epl
s'exprime dans le repère de glissement selon:

(o o Y)
' ,:t=+l o o o I

\.y o o /<m, p, nl

Si de plus, le repère du système de glissement (frr, p, fr) est confondu avec le repère
orthotrope (l', 2', 3'), les formulations invariantes de l'énergie libre de Helmholtz et
l'énergie complémentaire deviennent en tenant compte de (tr.83), (II.84) et (tr.86):

o ( E, 
"', {i,T;},= tu (ru -r,f')c,:" (En, -r eflf )+

fpvT2
l6ru (-1Ït 

(Ar + A:) (1- 2v) * Atr + 8æ (v - 1)l

Y ( >' 
"'' {i,T;}' 

= t" r'j c-'ijn x'n' + r v r', efl -

t u u 
Ti-^ [(Ar + As) (r -zv) +Ar: * 8æ (v - 1)]

16æ ( -1+ v )  '  J '  \

11.4.2 - Stabilité d'une boucle de dislocation soumise à une contrainte

Nous cherchons ici à déterminer comment se comporte une boucle de dislocation déjà
existante lorsqu'on lui applique une contrainte macroscopique I [A897], lALB97l. Le
problème de la genèse de ces défauts linéaires n'est pas pris en compte dans notre étude.

La boucle de dislocation peut être considérée comme un ellipsoide aplati de demi-axes (a, a,
c), siège d'une déformation plastique constante caractérisée par le vecteur de Burgers
É = b frr où fr 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 fr. Le repère de glissement, confondu avec le repère

de I'inclusion décrit un angle de 45" par rapport à la direction de traction imposée, en accord

avec les observations expérimentales (cf. figure tr.5). La cission résolue t sur le système de

glissement est donnée par:

t = I i j  m i  n j

Le glissement plastique T est considéré constant et êgaI au rapport I où c correspond

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

Fig. IL5: Boucle de dislocation soumise à une contrainte

L'étude du développement d'une boucle de dislocaton nous amène à considérer le demi-axe

a et la fraction volumique d'inclusion f définie par: f = 
t"T (II.90)

comme les seules variables internes du problème puisque le glissement plastique T est

supposé constant.

La variable pilote étant la déformation macroscopique X, nous étudions l'énergie

complémentaire (tr.88) et plus particulièrement la partie due aux déformations inélastiques et

au mouvement de I'interface définie par:

v( t, a) = Y ( r, a) - âv >ri cxir >n (rr.el)

aplati (; << 1) [M82], nousEn explicitant les intégrales elliptiques pour un ellipsoïde

obtenons:

12 ( -1+ v)
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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 paramètres du matériau.
La figure II.6 représente V en fonction du rapport f; et ceci pour différentes cissions

résolues t.

l1

ï s000
=
ù 4000

a 3ooo
7

2000

1000

0

-1000

-2000

-3000

-4000

-5000

Fig. II.6: Energie complémentaire enfonction du rapport d'axe

La configuration stable d'une boucle de dislocation correspond au minimum de l'énergie
libre lorsque E est la variable pilote, donc au maximum de l'énergie complémentaire lorsque
I est la variable pilote. Par conséquent, si la friction de la dislocation avec le réseau ( force
de Peierl Nabarro) est négligée, la figure II.6 montre que les boucles de dislocation
deviennent instables si le rapport f, est supérieur à la valeur qui minimise la courbe V. En

effet, lorsque le rayon de la boucle est inférieur à cette longueur critique, sa configuration
stable correspond à sa forme minimale, elle n'a pas tendance à s'expanser. Par contre, au-
delà de ce rapport d'axe, la boucle soumise à une contrainte cherche à 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
forêt.

g.
c

t = 500 MPa
r  =250

r=20MPa

800 1000 1200 1400
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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. à partir de laquelle la boucle de dislocation commence à s'étendre. La

courbe II.7 représente le rapport d'axe f, en fonction de la cission critique t..

0,015

t. (Mpa)

Fig. II.7: Valeur critique de f, enfonction de I'a cission critique t"

9
a

L'expression de t" explicitée ci-dessous s'obtient en annulant la dérivée par rapport à

l'équation (II.92).

âd"

( -2+v)  r  p  b
e c  -

16 (-1+ v)

(rr.e3)

L'équarion (tr.93) implique de façon tacite I'hypothèse d'inclusion aplatie â >> 1. Le terme

1 1
É--:---; peut donc être négligé devant 1, ce qui entaîne:'  ( -  2+ v)( : ) '  

'

i ['.ti['.t
1)

(- 2+u>(?' )
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Î c  = d P I
a (rr.94)

(tr.es)avec, en prenant v = 0,3 , cf, =
( -  2+v)  n = 0,48
16 ( -1+  v )

De cette manière, en définissant la longueur critique a comme la distance entre les

dislocations de la forêt, nous obtenons une nouvelle interprétatlon de la cission critique

comme étant fonction de la densité de dislocations de la forêt.

Nous retrouvons ainsi la relation classique (tr.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 (tr.95) est proche des valeurs couramment utilisées: a, = 0,4 [LC70].

II.4.3 - Interaction de boucles de dislocations avec un joint de glain

L'influence des joints de grains sur la limite d'écoulement d'un polycristal est classiquement

introduite par I'intermédiaire de contraintes dues à un empilement de dislocations rectilignes

et parallèles sans tenir compte de la courbure de la dislocation le long de la frontière du grain.

Ce résultat est habituellement exprimé par la relation de Hall Petch pC70l:

^k 'r" = x" +-- ( I I .96)" ^/a
avec d le diamètre moyen du grain

to le champ de contrainte intragranulaire (forces de Peierls Nabarro, et / ou

écrouissage de la forêt

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
(II.96) aux résultats expérimentaux obtenus avec des matériaux à gros grains lZJB95l,
lH72), [DG82].

Î c = 1 o (rr.e7)

La représentation invariante de l'énergie complémentaire (tr.88) va donc nous pennettre, ici,
de parvenir à une description unifiée de I'effet de taille de grain.

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

volume ellipsoidal Vl de demi-axes (d, d, c) représentant un système de glissement de
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normale fr et de direction ft. Le repère de I'inclusion est confondu avec le repère du
'système 

de glissement désorienté de 45" par rapport au repère de chargement. La sollicitation

mécanique imposée correspond à une traction notée E (cf. figure II.8). On s'intéresse au

terme d'écrouissage cinématique qui dérive de l'énergie complémentairc (tr.88)

s
+

..............._

..'.....'..........._

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

La partie de l'énergie complémentaire due aux phénomènes inélastiques de mouvement

d'interface et de plasticité se définit cette fois par:

)

\y( 1, T) = f  v 7 r- jgg--[(n, +A:) (1-2v)+Al3 *8 æ (-1+ v)]  6.141
16 n ( - I+  v) ' '

A1, A3 et A13 définis selon (II.74) et

t = Xij mi nj la cission résolue sur le plan de glissement

La force motrice par unité de volume ' , = + #

est donnée ci-dessous:

(II:99)

(II.100)

Cette expression laisse apparaître le terme d'écrouissage cinématique t* associé aux

contraintes internes dues aux boucles de dislocation situées à I'intersection de Vl et du joint

de grain. t* s'écrit:

t = r 
[r-8;thv){(n, 

* Ar) (1 -2v)+ Ar3 +8n 1-r * nr)]
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( I I .101)

*
x est linéaire en T et fortement dépendant des paramètres géométriques d et c par le biais
des scalaires A1, A3 et A13.

La figure tr.9 représente, point par point, les valeurs prises par l'écrouissage cinématique r*

en fonction des rapports (*)-t ., (*)-+ pour un glissement ptastique y de 0,2vo. Les

constantes élastiques correspondent à celles couramment utilisées dans les aciers. c'est à
dire: p = 80000 Mpa et v = 0,3 [A897], [BCA97a], tBCA97bl.

t.(Mpa)
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x* = -F Ï-{(e, +Ar) ( t  -2v)*A* +g æ (- l+v)}
8  æ ( -1+ v)  ' '

t* enfonctionde(:) 
'

r)
_,1 1 |-'l reJ I

( [ " /J  I

a t . (,.lx=tl lal(. 1;J

0,8

1
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t l
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I
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Fig. II.9: Ecrouissage cinématique

I

* ( e\-,
\ c /
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Pour les faibles tailles de grains (f; < SO;, on observe une relation quasi-linéaire entre t* et
' l

rd\-t
[;J 

' alors que pour les gros grains, (* t 100), la relation est approximativement linéaire

rd\-r
en l - l

\ c /

Ainsi, bien que simplifié et incomplet (non prise en compte des empilements et d'une

éventuelle accommodation plastique) le modèle présenté montre la nécessité de tenir compte

des structures tridimensionnelles de dislocations lorsque I'on veut interpréter ou modéliser

certains effets d'échelle.

11.4.4 - Microstructures de dislocations à faible énergie

Nous cherchons, dans ce chapitre, à analyser la stabilité des orientatons prise par une cellule

de dislocation soumise à une traction X et cela pour différents rapports d'axes. Le problème

se limite à un seul système de glissement actif (-, fr) incliné de 45' par rapport à la direction

de traction. La cellule est assimilée à une inclusion ellipsoidale dont le repère principal peut

pivoter suivant un angle 0 avec le repère du système de glissement (cf. figure tr.10).

Fig. II.I0: Position du Problème

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

[ " 
(z (r-2v)(A1 + Ar) -3 Azz- Arz) I

.o= f  [ rvT2 ls in-o[-ro, ,  -Azt+4æ(4v-3) )  |  ( r .102)' 32n (1- v) 
f*z ,or'e ((Ar + A:) (1- 2v) * Arr + 8n (v - 1))l

avec  F=80000Mpaet  v=0,3
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La figure tr.l1 représente g en fonction de I'angle 0 pour différentes formes d'ellipsoide en
supposant une fraction volumique de cellule égale à 0,8 en accord avec les observations de
Schmitt [586], et une amplitude de glissement y = ljEo.

.o
cf

+

135 e ( ')  180

Fig. II.l I: Energie élastique interne enfonction de l'angle 0 reliant Ie repère de la cellule au

repère du système de glissement

Toute configuration de dislocations tend naturellement à s'organiser de façon à minimiser
son énergie élastique interne. D'après la figure II.l l, Nous constatons que, lorsque la
microstructure est isotrope (cellules de dislocations sphériques), l'énergie est évidemment
indépendante de I'orientation 0 de I'inclusion mais présente un niveau relativement
important. Cette forme de cellule ne peut correspondre à une configuration stable.
Par contre, si les cellules de dislocations de forme ellipsoidale ont la possibilité de s'orienter
par rapport au système de glissement, des :urangements particuliers se démarquent. Ainsi,
les positions minimisant d'énergie élastique interne pour une géométrie donnée
correspondent aux cas où les repères liés au glissement et à la cellule sont confondus, ou
orthogonaux (cf. figuretr.l2). Les dislocations glissent plus facilement sur les plans liés au
repère d'orthotropie que sur des plans inclinés de 45".

D'autre part, plus I'inclusion est aplatie, plus les minima de l'énergie élastique sont marqués.
Les dislocations ont donc tendance à former des murs dipolaires communément observés
expérimentalement dans les métaux.
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Position stable Position instable
0=0o  0=45o

F ig. II. I 2 : Confi gurations stable s de dislocations

Position stable
0=90 "

II.4.5 - Conclusions

En fournissant des informations sur les configurations stables de dislocations ces problèmes

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 l'énergie libre.

N'oublions pas toutefois que la démarche présentée ici aété simplifiée. En effet, nous avons

traité ces problèmes uniquement à partir de l'énergie libre, ce qui sous-entend I'hypothèse de

processus thermodynamiquement réversibles. Ceci ne correspond pas au cas de la plasticité

(processus thermodynamiquement irréversible), mais contient cependant des résultats

essentiels, montrant I'importance de l'énergie de Helmholtz en plasticité.

Dans la partie suivante, nous modélisons entièrement le problème biphasé évolutif non local

en déterminant l'énergie dissipée par les phénomènes inélastiques ainsi que les forces

motrices et critiques nécessaires à la connaissance des lois d'évolution. Nous présenterons

finalement les résultats obtenus par simulations numériques pour des trajets monotones et

complexes

Ajoutons, à propos de la méthode invariante, que d'autres études sont en cours. Elles ont

pour objet d'analyser l'évolution morphologique d'une boucle de dislocation prisonnière

entre des lamelles de cémentite dans le cas d'aciers fenitiques. Ceci permettra de déterminer

les cissions résolues liées aux paramètres de forme de la boucle, en fonction de I'espace inter

lamellaire. La matrice d'écrouissage de la ferrite sera déduite d'un modèle semblable à ceux

développés ici, c'est à dire d'une représentation qui assimile les ensembles de boucles de

dislocation à une inclusion ellipsoidale [K97].
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La représentation invariante apparaîtra également très utile lors de l'élaboration d'un modèle
'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 à une expression de la cission critique d'un
polycristal en fonction du tenseur densité de dislocations introduit par Krôner.
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CHAPITRE III

résultats numériques

Les études expérimentales rapportées dans la première partie ont permis de souligner

I'importance des hétérogénéités plastiques intragranulaires sur le comportement

macroscopique des aciers. Ces considérations nous ont conduit à développer un modèle

biphasé évolutif non local dont la topologie a été précisée dans la deuxième partie afin de

calculer l'énergie libre de notre problème. Dans ce troisième chapitre, on se propose, dans

un premier temps, de compléter cette approche thermodynamique à variables internes. En

effet, la plasticité étant un processus inéversible, il s'avère nécessaire de déterminer l'énergie

dissipée par les phénomènes inélastiques. Dans notre cas, les mécanismes dissipatifs

comprennenr 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 hétérogènes classiques pour lesquels la géométrie est figée (cf' partie

rr .2.1).

Dans le but de limiter le nombre de variables internes, la plasticité microscopique est traitée

ici de manière phénoménologique (Von Mises). La connaissance de la dissipation permet

alors d'expliciter à la fois les forces motrices et critiques liées à notre problème. Les lois

d'évolution des variables internes correspondent à une généralisation du critère de Schmidt,

basée sur les forces motrices et critiques. Quant à l'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 modèle à six variables internes morphologiques se révélant

trop complexe, nous I'avons exploité dans un cas limité à deux variables internes

morphologiques. Le choix des variables a alors été guidé par les observations expérimentales

et par l'étude des configurations statiques de dislocations effectuée par le biais de la méthode

invariante (cf. chapitre II.4). Nous pouvons donc simuler des trajets monotones

(cisaillement, traction) ou complexes (cisaillement-cisaillement, traction-traction, ...) et

déterminer ainsi l'évolution de la microstructure et I'apparition de la localisation de la

déformation.

Modéle biphasé évolutif non local,
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[I.1 . DISSIPATION

L'expression de la dissipation relative au problème biphasé évolutif est tout d'abord énoncée
dans un repère quelconque pour être ensuite précisée en fonction des variables internes
moqphologiques dans le repère lié à I'ellipsoide.
La définition de la dissipation intrinsèque découlé du premier et du second principe de la
thermodynamique. Elle est donnée dans le cas quasi-statique et isotherme par:

D=P.* t -O>0

avec P"*, la puissance dès efforts extérieurs

ô U aerivée temporelle de l'énergie de Helmholtz

[I.1.1 - Dérivée temporelle de l'énergie libre

(m.1)

Partons de la définition (II.19) et effectuons la dérivée particulaire de cette intégrale de
volume contenant les surfaces de discontinuités mobiles âVt qui représentent les frontières
des N ellipsoides élémentaires (cf. figure m.l). Si on néglige la vitesse propre de la matière
par rapport à celle des discontinuités, on obtient conformément à I'hypothèse des petites
perturbations [G73]:

^ (  ,  )  r . r a  Fô(e,eo)=*l l0(r)dvl= lçr',ou-J[0]*"Nods (rrr.z)
o' [ ' "  

)  
tu '  

âv '
avec wo les vitesses de propagation des interfaces mobiles ôVs de normale No

[q] tes sauts de densité volumique d'énergie élastique à travers les surfaces

le l  = e*(r)-e-(r)

[0 ]=0*( r ) -Q-( r )

Fig. III.1: Interface mobile entre Ia pluse molle et la phase dure
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Calculons la première intégrale en introduisant la loi de Hooke (tr.9) dans la définition

.(II.20) de la densité d'énergie élastique. Les composantes du tenseur d'élasticité étant

supposées constantes, on obtient:

J*,', * = J*(â c,:0, eir(r) efirrr)av
v v

= 
J+ "u" 

(ti,t'l efiir) + eir(r) èfitrl) av

tol = j(";1r1 (ef(r) - ef*(r)) - ox(r) (extr) -'i-(')))

ce qui peut également se metfre sous la forme grâce à la symétrie de Ciip:

lol= à (of t ' l+o1(r))[ 'u - ' i ]

La dérivée particulaire de l'énergie libre de Helmholtz devient alors:

(rII.3)

(rII.4)

(ru.s)

;Y

Les symétries du tenseu Citn et la partition des déformations (tr.8) donnent finalement:

J*,', dv = 
Jo,,(r) (eii(r)-èf rrl)ov

v v

Afin de déterminer I'intégrale surfacique, nous calculons le saut de densité d'énergie [Q] à

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

(rrl.6)

ô(e, en) = 
Jo,,(,) (eur,l-efrr)) *- Jà (oftr)+o[G)) ['u -'i] wo No ds

âvs

(rrr.7)

lll.L.z - Puissance des efforts extérieurs 
t

Lorsque les forces volumiques sont négligées, la puissance des efforts extérieurs se réduit à

la puissance des efforts surfaciques I 
- o,j nj GII'8)

appliqués sur la surface ôV de normale n3 délimitant le domaine V siège d'un champ de

vitesse matérielle v1. Ainsi,
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En utilisant le théorème de la divergence (tr.23) potu un volume V contenant des surfaces de
discontinuités ôVs, il vient:

(rrr.e)

Les interfaces de discontinuité supposées parfaites impliquent les conditions de passage

(II.10) et (II.1 1). Ceci entraîne, les relations d'Hadamard qui permettent de lier les vitesses
matérielles v1 à la vitesse de progression de I'interface wo et à sa normale Nn selon [H03],

ll.eSl:

[vt] = -[ui, j  Ni l  wo No

I
Pexr = 

J 
oX ni vi dS

âv

Pexr = 
Jo1(r) vi,j(r) av - Jo1(r) N1 [u;,1 Nu]*o N., dS
v âVs

Or vi, j(r) = èi3(r)+ô11(r)

Pexr = 
Jo,i(r) éi1(r) dV- Jo,:(t) N: [ur,n Nn]*o Na dS
v âVs

[ur,,] 
= oli - ui.i = Ii Nj

avec À1 un vecteur arbitraire

I r  r  f r  1
Pexr = 

J (o': u'),, av+ 
J [o': N: vil dS

u avt

(rrr.8)

(m.11)

(rrr.12)

(rrr.1 3)

(m.10)

La puissance des efforts extérieurs devient alors en tenant compte de l'équation d'équilibre

(rr.4):

avec crl11(r) = â(ur,:(t) 
- u1,i(r)) le tenseur antisymétrique définissant le champ de rotation

L'équation (III.I2) associée aux propriétés de symétrie du tenseur des contraintes (IL3)

donne:

De plus, la discontinuité admissible du gradient de déplacement à travers une interface doit
être [H61], [W67]:
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Le terme de I'intégrale surfacique devient donc:

o1.;(r) N.i [u,,n N*]= or:(r) Nj À,Nr Nt
I

(III.1s)

avec sur la surface: o1;(r) N.;

La puissance des efforts extérieurs s'exprime finalement grâce à (III.15), (trI.16) et (trI.14)

sous la forme:

= j(of trl N, + oi; (r) N.;)

pext = Jo,i(.) è1i(r) dv - Jâ("if.; + o[(r))[o,,,]*.,
av'

(rrr.16)

(rrr.17)

(rII.18)

Nct ds

Nous pouvons maintenant déduire la dissipation relative à notre problème à partir de (III.7)

et (Itr.17), du gradient de déplacement et des symétries de oli:

Les sources de dissipation correspondant aux processus inélastiques sont clairement mises

en évidence par les deux intégrales de la formule (III.18). Ainsi, I'intégrale volumique

traduit les pertes par déformation plastique et I'intégrale sur les surfaces de discontinuité ôVs

représente les déperditions d'énergie engendrées par le mouvement de ces interfaces

mobiles.

III.1.3 - Expression des tenseurs o' et o-

Déterminons les tenseurs des contraintes de chaque coté des interfaces ôVs, c'est à dire o*

et o-. D'après I'Annexe A, le tenseur des contraintes est uniforme dans les inclusions

représentant la phase molle. Le tenseur o- est donc égal au tenseur des contraintes dans

chaque ellipsoide. Toutes les cellules de dislocations étant supposées semblables, o-

correspond donc au tenseur des conhaintes dans la phase molle os (cf. chapitre II.2.1). Par

conséquent, o- est donné par (A.30) qui devient en explicitant la déformation plastique

totale (tr.43):

oij (r) - oî = >ij - (l - f) Cilmn (I** - S,""u) (tiï - tii)

Nû ds
Jo1(,) El(r) dv - J+("t,'; + o[(r)) ['l] *,
v ôV'

p=
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chapitre III - Modèle biphasé évolutif non rocal, résultats numériques

En ce qui concerne le tenseur o+, 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 oh. o+ est en fait obtenu grâce aux
opérateurs interfaciaux. Ce concept, introduit par Hill ll1ril7z) à partir d'une décomposition
invariante, pennet de relier le saut de contrainte avec le saut de déformation plastique à
I'interface selon la relation suivante tH83l:

lo,jl = -Q1n teftl
avec Qtin I'opérateur interfacial défini par:

Qiitt = (t,,on - Cii.n P'opq) Cpqn

déformation plastique suivant:

[e,j] = PiSg Cnr' I€l-1

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

P*on étant I'opérateur interfacial reliant le saut de déformation totale et le saut de

Grr.20)

(rrr.21)

(rrr.22)

(rrr.24)

(rrr.26)
(rrl27)

(Irr.23)

En utilisant I'expression du tenseur des constantes élastiques pour un milieu isotrope,

C,j.n = À ôij ô,o,, + p (ôi* ôin + ôin ô1'n)

nous obtenons après calcul, l'opérateur interfacial Q pour un milieu isotrope:
'n / -

e,:" = ô11 ôp(t -#)+p(ô,* ôi1+ô' ô,n)-#(*, N: ôo +Nu N, ô13)

-p (ô ,n  N j  N,+ôg N i  N1+ô1 N j  Nn+ô i r  N i  *n ) *+p#N,Nj  Nk  Nr

(rrr.25)

Ceci nous donne le tenseur des contraintes o* en fonction de Âep et de o- donnée par
(rrr.19):

D , fôo,o 
Nn Nq +ôno N* No +ô,no Nn Np +ôno N. No)

rmnPq - 
t[-#P N* Nq Nn Np 

)

o i l=ot :+Qi jn

avec Âefl, = tli -rfll
^rf,
=-(eflr*-eflfl=-1eft1
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puisque Ie tenseur des déformations plastiques est supposé uniforme par morceau

d'après (II.35).

La dissipation du système peut alors s'écrire de la manière suivante:

D 
1",1'; 

el(r) av + (oi1 Àef + p ̂ ef oti{,*, No ds

-2p 
J(Âefi N, ae,nn N*; ws No ds+$ Jfæ; N, N,)2w,, Nc,

(rrl.28)

Cette formulation laisse apparaître la croissance volumique des ellipsoÏdes définie par la

première intégrale surfacique: V' = 
f 

*o N* dt (III'29)

âvt 
\

\

On se propose maintenant d'exprimer la dissipation en fonction des paramètres

morphologiques a, b, c représentant la géométrie des cellules de dislocations. Cette

démarche permettra la détermination quasi-directe des forces motrices associées à ces

variables internes. Pour cela, calculons D dans le repère lié à I'inclusion, ce qui sous-entend

que tous les tenseurs (mêmes les déformations plastiques) sont exprimés dans ce même

repère.

III.1.4 - Expression de la dissipation dans le repère lié à I'ellipsoide

L'intégrale volumique se déduit de la procédure (II.46) qui consiste à faire apparaître les

contraintes moyennes, dans la phase molle os donnée par (III.19), et dans la phase dure

oh qui sont obtenues à partir de la relation de moyenne (tr'41):

ol = E,: + f ci3'n (I,.* - s,"*r) (tn - tfll) (rII.30)

L'intégrale volumique devient alors d'après la loi de Hooke (tr.18), la décomposition des

déformations (tr.16) et la relation de moyenne (tr.43):

f _

Joij(r) el(r) dv = v (r èfis +(1-D èfn)c,1o (no -rtfli-(1-D eflf )
(tr.31)

-f (1-f) V (èfs -èln) C;in (In*n -Sp.n) Àefl'
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Calculons maintenant les intégrales sur les surfaces de discontinuité, pour cela, il nous faut
exprimer l'élément de surface dS, sa normale N et la vitesse de propagation de I'interface
mobile dans le repère lié à I'inclusion.

partant de la définition de l'ellipsoide: *.1*4 =t-a .b .c -

on obtient son rayon en coordonnées sphériques:

( sin2Y cos2 o sin2 y sin2 o .or'y)-%
r - r -  |- t  

a2b2 'c2 )

avec 0 et Y les angles défrnis à la figure ltr.2

(rrr.32)

(Irr.33)

(I ' ,2',3') repère l ié à I 'ell ipsoïde

Fig. IIL2 : Coordonnées sphériques

La normale N s'écrit dans le repère de I'inclusion suivant:

(rrr.34)

L'élément de surface dS de I'inclusion se détermine à partir de la projection de l'élément de
surface de la sphère dS, sur I'ellipsoide. On obtient alors:

ds = j$- = 14 siny d.y de " 
lrrr

N'ë. \l a*- 
* -l-- * -7- (IrI'35)-7-*
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Chapitre III - ModèIe biphasé évolutif non local, résultats numériques

La vitesse de propagation .wi de I'interface coffespond à la vitesse linéaire i1 de âVt obtenu
'par 

dérivation de la définition (Itr.32), et à la rotation globale de I'ellipsoïde. On trouve:

sinY cosO

a

sinY sin0 .. '

b
(rrl.36)

cosY 
ô+sinY sino cr-sinY coso B

c

avec (4, Ê, y) les rotations autour de chacun des axes de I'ellipsoide.

Après un calcul assez fastidieux, nous pouvons déduire les intégrales surfaciques en

fonction des variables internes du problème. La dissipation devient alors, en fonction des

déformations plastiques exprimées dans le repère de I'inclusion et des variables

morphologiques:

(III.37)

ln l"t tenseurs d'ordre 4 découlant

w=r

avec Mî", Mfp et Mfip ainsi que Mfirr, Mfrkt et IvI

de ce calcul qui sont explicités dans I'Annexe B.

d'après (II.37), ' = +n 
Y 

o t, 
N étant le nombre d'inclusions élémentaires

[a.b.c I ia,Û,e 
' l)

, rl', rf ,t*,u,riril' rit'tu,u,oij =

il' *(r- r) éln) c,i" (Enr - r rfli -(1-D efll

(oIuu

v(r e

-v f

*tn
'i ^ri]

1r - r) eflf)

- Sru.n) ÀeL + p

^eL

n,- fef ï

ci.;r,r (In

(l-f) (èl '-e,lh) Crln (Iu,nn -Srmn)

N (a u c+a b c+a b,) [*u 
t* '  ( l

[-(1- f) Âefi

+N Âel tvtfirr Âeft à + N Âel Mlkr ̂ eft li + N Àefi Misr le[' ô

+$æl vri" Âeft a+7!æf rvrffo, æfr F+çfuæl MI" aeflt f
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Nous remarquons que le fait d'introduire les opérateurs interfaciaux pour un milieu
'élastiquement isotrope, et d'exprimer l'énergie dissipée dans le repère de I'ellipsoide, a
permis de nous affranchir des difficultés liées aux dérivations du tenseur d'Eshelby. Cette
expression isera très utile lorsque I'on cherchera à calculer les forces motrices afin de
déterminer les lois d'évolution.
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III.2 . MODELE BIPHASE EVOLUTIF NON LOCAL

Connaissant l'énergie libre et la dissipation, il nous reste à introduire les lois d'évolution des

variables infernes qui permettront de déterminer le comportement global du biphasé. Ces lois

sont définies à 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 Ie

durcissement de la phase dure lorsque se proddit des déformations plastiques dans la phase

molle. De plus, afin de limiter le nombre de variables internes, on se restreint à l'étude de la

plasticité phénoménologique de type Von Mises'

Dans un premier temps, nous développons le modèle biphasé évolutif non local en totalité,

c,est à dire à partir de I 'ensemble des variables internes gPs,gPh,a,b,c,cr,B,1. La

restriction de ce modèle à un cas simplifié comportant deux variables plastiques et deux

variables morphologiques permet ensuite sa simulation numérique.

lll.2.l - Variables internes tPt, tPh, â, b, c, cr, B, y

Itr.2.1.a) Forces motrices

La définition première des forces motrices, également appelées forces thermodynamiques,

correspond à I'opposé des dérivées partielles par rapport aux variables internes, de l'énergie

libre de Helmholtz par unité de volume:

F*, (E, xr) = -Ë) ([I.38)
ô*i

avec F*, la force motrice associée à la variable interne x1 qui dépend de la variable pilote

(E ou E) et des variables internes.

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

s'écrire sous la forme [N93]:

T = I.^, (r, *r)*i
I

(rrr.3e)

Les forces thermodynamiques ne dépendant pas de la méthode utilisée pour les calculer, il

paraît judicieux de considÉrer la dissipation. En effet, I'expression (Itr.37) permet par un

moyen très direct de déterminer 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 manière,les forces motrices pour chaque variable interne morphologique sont:

o _ rfarç cu* (". -refli-(l-r) rll)*p æf ref 
') 

,rFu -il -_r., 
n.o . ;, o 

^i'^^o rJ ! 
l+$æf tvtfirr Âeflru[-(1-f) aef c;ip (I6nu, -sp,oo) Âefl, )

r  r [æ;ci1n(En-rr f l ï - ( r -Def l l )+pæfæf) -  L 

( I I I '40)

o = 
i[-,r-rl arl cliro (rn*n -S",,,) Àefin 

'.J+iæf Mfk] ̂efr

r  r fo4cu"(r"-rel i -(1-D,l l )+pæfiaef l ' )  Àr 
GII '41)

4 = ̂ l " :-^'. '^ : 
' 

l+$æ'l Milp Âeflr
"[-(l-f) Àef c1ir,r Gnn,n -spn,n) Âep,on ) 

'

* =+(â-#)*l rvrftl Âeflr

', =+(i-i)*l MflH ^€fr (rrr.44)

' (rlr.42)

(rr.43)

r, = +(#-#)*l vrf" Âeg (rrr.45)
avec Mfn,, Mfp et Mllkl ainsi que Mfr1.1, Ivrflp et MIH les tenseurs d'ordre 4 définis

dans I'Annexe B.

F,,,n = -+# - of = 
[::j :'i_:,t:*],*r)]

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

F,r, = -+# - oi = 
[llï:_ ;i_:,::i],_] (rrr.46)

(rrl.47)

Les forces motrices tensorielles (Itr.46) et (trI.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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l ?  sFrn, = 
{io}" oi" et Frnn =

avec oo 
l" 

déviateur du tenseur o

m.2.1.b) Forces critiques

âolo olo (III.48)

(rrr.4e)

(m.s0)

(m.sl)

(III.s2)

(rrr.s3)

(rrl.s4)

(m.ss)

Les forces critiques concernant les variables morphologiques sont obtenues en supposant un

frottement constant de I'interface mobile s'opposant à sa propagation. Cela se traduit par

I' intégrale surfacique suivante :

^  i  l  - '
Ff, i, = + J r3 l*C[ Nal ds

âv'

avec xi les variables internes morphologiques (a,b,c,o,B,T)

Cette hypothèse, extrêmement simplifiée, demandera à être 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 être étayée par des bases physiques avant son

introduction dans le modèle.

(m.49) donne alors par sa décomposition dans le repère de I'ellipsoide:

nj = t.3

4=t'3

Fj=*13

Fi = s *.s lâ-#l o"

FÉ=s*'sli-ilo'

Ff=s*'sli-#lo,
avec Qo, Qp, 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
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ces deux phases. Les forces critiques varient ensuite au cours de la déformation plastique
'suivant un processus d'écrouissage non local. Ce phénomène 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]:

avec

Les différents coefficients sont explicités dans le chapitre ITI.2.2 en s'appuyant sur les
mécanismes physiques observés.

III.2.|.c) Lois d'évolution

L'évolution des variables internes xi est gérée par une généralisation du critère de Schmidt

qui se naduit en équations par:

* i  =o (rrr.s8)

i i  =o (rrr.se)

x,  +0 (rrr.60)

Dans le cas (Itr.60) où la variable interne évolue, la règle de cohérence décrite par:

df"o, = K* dEPt + Khs dEPh

dfcpr, = Krh dePs + Khh d€Ph

u_, (",*:)= ff, (*:)

permet d'obtenir sa variation en fonction de la variable pilote Ep.

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

suivantes:

,, {t. .t"'*;) 
< Fi (x1)

LV E, (E,x;)

,, {},(E'xi) 
= ni (x;)

lF*, (E,x.;) < 0

,, i:.'(E'xi) 
= Fi (x1)

lF*, (E,x.;) > O

(Irr.s6)
(rrr.s7)

(rrr.61)
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( * , ) * ,Ff,(*j)=+

.  t  '  aF-  /  \ .  aF" .
&, (E,*,)= â#(8,*i)nm 

* aÇ

H,: (*)=1,.,

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

(e, *,)*, (rrr.62)

(rrr.63)

(rrr.64)

En reportant (m.62) et (III.63) dans (Itr.61) on obtient le taux d'accroissemerlt des variables

internes:

Grr.6s)

Le modèle biphasé évolutif non local est maintenant bien posé du point de vue théorique.

Pourtant, les difficultés liées à la simulation numérique d'un problème comportant autant de

variables internes morphologiques nous ont contraint à adopter une démarche plus

progressive. Tout en prévoyant la programmation future de ce modèle complet, nous avons

préféré résoudre graduellement les difficultés numériques par la mise en oeuvre d'une

modélisation allégée.

Les observations expérimentales ainsi que l'étude des configurations statiques de

dislocations réalisée au chapitre II.4 nous ont permis de définir les paramètres

morphologiques variables, et de fixer correctement les autres. En considérant l'énergie

interne, il est clair que le terme non convexe f(1-0 joue un rôle essentiel dans les

phénomènes de localisation de la déformation. En effet, il peut entraîner une perte

d'ellipticité du système et conduire ainsi à une instabilité plastique qui se traduit sur la courbe

macroscopique par un module tangent nul. La deuxième variable choisie correspond au

paramètre angulaire étudié au II.4.4 dans le cas de cellules de dislocations aplaties car il

permet de minimiser l'énergie libre de Helmholtz. Cela conditionne donc la forme de nos

inclusions de phase molle à êne des ellipsoides aplatis.

*, = *(e, *:) r. [+(.,) - +(r, .,))
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Nous maîtrisons donc actuellement un modèle et un outil informatique prenant en compte les
'déformations plastiques dans chaque phase et deux variables morphologiques qui sont la
fraction volumique et un paramètre angulaire.

lrl.2.2 - Modélisation 
_limitée 

à deux variables morphologiques

Les variables internes ont été choisies à partir de réflexions physiques et théoriques afin de-
représenter au mieux chaque aspect du modèle total dans le but de pouvoir déterminer
I'apparition d'instabilités plastiques (les phénomènes post-bifurcation n'étant pas modélisés)
et l'évolution de la microstructure. Par conséquent, la fraction volumique f permet de
prendre en compte de façon très globale les influences géométriques de I'inclusion. Cette
variable est d'autant plus intéressante que nous la soupçonnons d'être à I'origine des
phénomènes d'instabilité plastique. L'orientation de la microstructure est définie, quant à
elle, par un seul paramètre angulaire, ce qui s'avère suffisant pour certains trajets particuliers
comme le cisaillement. L'ensemble ePt, €Ph, f, t permet alors non seulement d'obtenir de
bons résultats macroscopiques et microscopiques (cf. chapitre III.3) mais aussi, de
comprendre, dans la limite des simplifications adoptées, les incidences des différentes
variables présentes dans le modèle complet.

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

2, 3) repère macroscopique

Fig. III.3 Paramètre angulaire variable

Ce modèle permet de suivre les évolutions de la microstructure de dislocations existante,
lorsque celle-ci peut être assimilée à un biphasé. Cette étude ne prétend donc pas décrire les
phénomènes 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 à l'échelle du défaut, hypothèse de travail que nous avons écartée dès le premier

chapitre.

In .2.2.a) Forces motrices

Les forces motrices dérivent, selon (III.38), de l'énergie libre par unité de volume qui est

rappelée ci-dessous lorsque les déformations plastiques sont exprimées dans le repère de

chargement:

T(r, 
sPs, gPh, r, *) = à ((tu - r,l' - (1 - r) €it) cun (n" -r rlï - (1 - rl eii))

+ jr 1r - f) B, P:r(rl,'- ril)c,.i" (Io,,",, - Sr,r.n)P." P"u (tli - tll)
(rrl.66)

avec P la matrice de passage du repère macroscopique au repère de I'inclusion

(P ne peut être confondu avec I'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'après (III.66):

Frl' = c':t (En, - f tfï - (1- rl eff)

-(1- f) Pri Psjcrskl (Im,n,, - s".n) P,ou Pn5 Âe"po

avec Ael = tl'- tln

Frln =cxr.1 (Es -f r l ï  -(t-0efl |)

+f P6 PrjCrrn (I".n - Sn*n) P*" Pn6 Àefo

F,n,=fSE; et F,nn=f F,Fç
avec TUo 1" déviateur du tenseur T

Fr = Âel cu" (n. - r rli - (1- 0 eflf )
-Ltt-2f)PnPj, ^el, c,j*, (In,,on -Snn )P*" Po6 Âefo
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Les forces motrices scalaires Fro, et Frnr, utilisées dans les lois d'évolution sont données

par:

(rrr.67)

(rrr.68)

(rrr.6e)

(rrr.70)
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Fa = -r (r - r) f:'': 
t" 

î:l, 
.l 

c1;u (rr.r*n - So-n ) p," pn6 Âefo
l&' P.;r,o ael, I

avec P," la dérivée de la matrice de passage par rapport à a

m.2.2.b) Forcàs critiques

(trr.71)

Les forces critiques sur f et cr, ne peuvent plus être déduites de la formule (III.49) car le
modèle n'est plus complet. On prend donc, dans un premier temps, Ff et S constantes et
sans écrouissage. Une étr"rde paramétrique sur l'écrouissage de Fic par la variable f, qui
traduit la résistance du matériau à 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 à f.

Les variations des forces critiques relatives aux déformations plastiques sont définies par
(nI.56) et (trI.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 IM8S]. En se basant sur ces considérations, Muller et
Kratochvil proposent la forme suivante dans le cas d'une plasticité phénoménologique

[MKB93l:

drye'

trJon

= n Lr (ao')"-t deps + Kl2 deph

= 
".J. 

dep'+t, (ri,, -+îî 
)0.*4'on -4îl

e ePh

avec 1T fu fimite élastique initiale de la phase dure

n=0 ,3e tdsP=

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

de la phase dure sur la phase molle semblant négligeable K12 avoisine les 10 Mpa.

Le terme prédominant de ces expressions coffespond au coefficient d'écrouissage non local
L2 qui quantifie les effets des cellules sur le durcissement des parois. Il peut être
grossièrement estimé par la schématisation suivante qui représente une structure cellulaire
simpliste, siège d'un système de glissement unique (cf. figure Itr.4):

L
(rrr.72)

(rr.73)

]aef ae,l
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ffi ffi

Fig. III.4: Schêmatisation du phénomène de stockage des dislocations dans Ia phase dure

La loi de Taylor donne pour un système de glissement unique la cission critique dans la

phase dure en fonction de sa densité de dislocations:
(rrr.76)t f ;=13+crpb#h

avec r! la cission critique initiale, cr un coefficient et b le module du vecteur de Burgers

Ladéivéede la cission critique défrnit le terme d'écrouissage non local:

Lorsque N dislocations traversent I'intérieur des cellules, cela produit

plastique: Tt = *,
et un stockage de 2N dislocations dans

densité de dislocations: ph = # = #

dtfi= ..zpz*ft*'

Dans le cas du glissement simple, nous pouvons relier 1s et eps par:

un glissement

, (nr.74)

les parois. Les parois sont donc le siège d'une

(rrr.7s)

(rrr.77)

(rrl.79)

et l'épaisseur des parois ô = 0,2 Pm

T' =.Æ ep' (III.78)

rl = à(-, n3 * ni *j)ï, avec n la normale au plan de glissement et m la direction de

glissement

Ainsi, on peut estimer I'ordre de grandeur du coefficient L2 à partir de:

L2= lTu' u' 3 
= 5.106

avec u"=0,4[LC70], F = 80000 Mpa, b = 5 À
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cette valeur fera I'objet d'une étude paramétrique dans le chapitre m.2.2.
'Le terme L3 représentant I'adoucissement dû à la restauration dynamique des dislocations
dans la phase dure est faible de I'ordre de 5 [MKB93].

lll.2.2.c) Leis d'évolution

L'évolution des variables internes est régie par les relations (Itr.58) à (m.65) et se résume à:

(rrr.80)

La partie suivante est consacrée à I'adaptation numérique de ce formalisme gui conduit à de
bons résultats qualitatifs.

dx, = 
ft (r, *:) dn" 

[*,.,, 
- 
*(* 

^,))
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III.3 . SIMULATIONS DE TRAJETS MONOTONES ET COMPLEXES

Après un résumé rapide de la méthode numérique utilisée, cette partie est consacrée aux

résultats obtenus d'après le modèle limité à deux variables morphologiques développé

précédemment, dans le cas de trajets monotones et complexes. Les simulations en

chargements simples constituent également le cadre d'une énrde paramétrique visant à

dégager les influences des principaux coefficients. Ceux-ci devront, à terme, être évalués à

partir d'essais expérimentaux.

Malgré les simplifications, nous avons pu détermine.r I'origine des instabilités plastiques et

suivre les évolutions de la microstructure de dislocatons suivant les différents chargements.

La plupart des résultats essentiels observés en changements de trajet sont mis en évidence

par cette modélisation.

III.3.1 - Résolution informatique

Itr.3. 1.a) Méthode numérique

L'organigramme détaillant la procédure numérique est illustré dans l'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 problème en incréments de déformation
dEii. Les lois d'évolution (Itr.58) à (III.65) fournissent le système d'équations à résoudre

pour chaque variable inteme x1 active:

lF*, -Ff, =o
1,
|.u("., -Ff,)=o

avec F*. données par (Itr.69), (Itr.70) et (Itr.71)

(rrr.8 1)

Numériquement, après avoir incrémenté la déformation totale d'un pas dEii, Irous réalisons

une prédiction élastique du problème. 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 dxi Gtr.80) permettant de vérifier le

système (III.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 à une solution instable

du problème, c'est à dire à un angle vérifiant (III.81) mais dont l'énergie interne est
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supérieure à celle de la position précédente (cf. figure III.5). Il faut donc imposer
'numériquement au paramètre c de se déplacer dans le sens de In afin de minimiser
l'énergie de Helmholtz (cf. Annexe C).

ScoetJ
/--^\

Fig.lII.5: Forces crttique etmotrice relatives àIavaiable a .

Les variables internes sont ensuite déterminées par incrémentation de l'état précédent
*l = *l-l + dxi, et la loi de comportement macroscopique L1 = Ltin Ekl est obtenue à

partfu des variables réactualisées.

m.3. 1.b) initialisations

Tous les essais présentés dans cette partie nécessitent un jeu de paramètres 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 à:

ry;= 200 Mpa tt; = 210 Mpa Frto = 10 Mpa Ho = 10-3 Mpa (rrr.82)

La matrice d'écrouissage est choisie la plus simple possible afin de ne pas multiplier les
paramètres inconnus. Dans un premier temps, nous ne tenons compte que de l'écrouissage

non local donné par (IlI.72) et (III.73) et les écrouissages concernant les paramètres

morphologiques sont annulés:

It

ry
instable

\

eps

Hij = ePh

f

c[
avec n = 0,3

tps

n Lr (cns)n-l
L2

rjr' -f"r.
0

0

=50Mpa K

tPh f cr

Krz o ol
r-r(Fj,,-ry,,) o ol

o o'l
0 00)

rz = 10 Mpa Lz = 6.106 Mpa Lr = 5 Mpa

- trz-
L l

(rrr.83)
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Les demi-axes des cellules sont définis par les rapports de forme (5, 5, 1).
.La fraction volumique initiale égale à 0,8 correspond à la valeur observée pendant une large
plage de déformation [586].
L'angle d'orientation initial des cellules est arbitraire.

Ill.3.2 - Cisaillements monotones; études paramétriques

La topologie choisie, correspondant à des cellules de dislocations aplates, toutes orientées

par un seul paramètre 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 modèle 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 à de bonnes simulations.

Nous détaillons ici les résultats microscopiques et macroscopiques dans le cas du

chargement décrit par la figure Itr.6.

(I,2,3) repère de chargement

T

Fig. III.6: Simulation de cisaillement monotone.

Nous nous intéressons particulièrement aux évolutions de la microstructure décrite par les

variables morphologiques f (fraction volumique de cellules) et a (angle enffe le grand axe de

I'inclusion et le repère de chargement), ainsi qu'à la réponse macroscopique du matériau

biphasé. Nous rappelons à ce propos que notre modèle ne prend pas en compte la structure

granulaire de I'acier pour se focaliser uniquement sur les effets produits par les

hétérogénéités inragranulaires.

La figure III.7 représente la contrainte tangentielle macroscopique 1, les contraintes

tangentielles internes d et th et la fraction volumique de phase molle f, en fonction du

cisaillement total T (cf.la figure D.2 dans le cas de la traction).

(o o t\
t l>rj=10 0 0l
[ t  0 0)

n
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t (Mpa)

700

'600

500

400

300

200

r00

0

è..  ---"

L

d

1

0,95

0,9

0,85

0,8

0,75
0,05 0,1 0,15 y  0 ,2

Fig. III.7: Contraintes etfractionvolumique correspondant à 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 à trois fois la

limite d'écoulement macroscopique, en accord avec les observations de Mughrabi [M88].

La fraction volumique de phase molle reste égale à sa valeur initiale de 0,8 pendant la quasi-

totalité de la déformation. Au cours de la sollicitation mécanique, la force motrice associée à f

croît jusqu'à atteindre le seuil à partir duquel la variable morphologique commence à

augmenter. L'évolution de f traduit la croissance homothétique des cellules de dislocations.

Elle se produit brutalement du fait de l'écrouissage choisi a priori nul afin de ne pas

multiplier les paramètres.

L'augmentation de f (mis à part la rapidité du processus) est constatée expérimentalement par

Fernandes et al [FS83]. En effet, Schmitt montre qu'après les quelques pour-cent de

déformation nécessaires à la création d'une microstructure, la fraction volumique de cellules

reste pratiquement constante, en augmentant de manière non linéaire au cours de la

déformation plastique ts86l [FS83].

Finalement, intéressons-nous à la caractéristique essentielle de ce modèle qui réside dans la

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

avec I'augmentation brutale de fraction volumique de phase molle. Il peut être retardé par

I'introduction d'un écrouissage Hn non nul dont nous vérifierons I'influence lors d'une

étude paramétrique (cf. graphe III.11). La perte de ductilité est en fait provoquée par un
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accroissement de la proportion de cellules, ce qui prouve I'importance des variables
'microstructurales dans la recherche des mécanismes d'adoucissement. Le rôle de la fraction

volumique y est clùement établi.

Nous devons garder en mémoire ici, que seuls les résultats précédant la localisation de la

déformation sont à prendre en compte, la partie post-bifurcation n'étant pas décrite par les

équations du problème. Ce modèle permet uniquement de déterminer I'apparition des

phénomènes d'instabilité plastique. Il décrit donc la partie utile à la mise en forme du

matériau en prévoyant les limites des sollicitations à appliquer. A ce propos, il est intéressant

de remarquer, à paramètres égaux, qu'un chargement en cisaillement est moins contraignant

qu'une traction uniaxiale (cf. courbe D.2), puisque la perte de ductilité apparaît

respectivement pour 20Vo et lTVo de déformation. Cette constatation est effectivement

vérifiée expérimentalement.

Les déformations plastiques équivalentes dans chaque phase sont illustrées sur la figure Itr.8

(cf. la figure D.3 pour la traction). La phase dure présente une déformation plastique environ

25Vo plus faible que la phase molle à lÙVo de déformation totale. Par conséquent, sans être

excessivement marquée, la différence de déformation plastique équivalente dans chaque

phase corrobore bien I'hypothèse d'uniformité par morceau du tenseur des déformations

locales (tr.35).

€p

0,12

0,1

0,08

0,06

0,04

0,o2

0

eq

gpt

. t  E P h

0,1 0,15 y  0 ,20 0,05

Fig.III.8: Déformations plastiques équivalentes dans chaque phase
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Nous représentons sur la figure (III.9)
'dislocations. La position initiale, dont

arbitrairement fixée à 38'.

l'évolution de I'orientation

I'influence sera étudiée au

des cellules de

III.3.2.d, a été

c[ (")
40

0,05 0,1 0,15 T 0 ,2

Fig. III.9: Orientation des cellules de dislocations

Nous constatons une évolution très rapide de la microsfucture vers I'angle 0" qui correspond

en fait à 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, parallèlement aux plans de glissement, est effectivement observée

par de nombreux expérimentateurs [586], [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 à cette direction.

Ce modèle permet donc de retrouver des résultats essentiels tels que I'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
p). Les paramètres utilisés font maintenant I'objet d'une étude paramétrique afin de

comprendre leur influence sur le comportement global et l'évolution des variables internes.

Ces coefficients devront par la suite être déterminés à partir d'une courbe expérimentale de

référence.

30

20

10
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Itr.3.2.a) Etude oaramétrique sur F"o

Tous les autres paramètres étant donnés au paragraphe IIL3.1.b, nous réalisons les

simulations en cisaillement pour différentes valeurs de la force critique sur f (F1to = 5 Mpa, 7

Mpa, 10 Mpa et 12 Mpa). La fraction volumique_évoluant de la même manière qu'à la figure

III.7, seules les contraintes tangentielles macroscopiques sont répertoriées ci-dessous.

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 y 0,35

Fig. III.I0: Contraintes macroscopiques de l'étude paramétrique srr ffo

Comme nous le supposions, les modifications de la force critique initiale associée à f

entraînent uniquement des effets sur le moment d'activation de la fraction volumique. C'est

pourquoi nous n'avons tracé que les courbes macroscopiques, très significatives de ce

phénomène. Ainsi, plus le seuil Fstoest faible, plus I'apparition de I'instabilité plastique est

précoce. Les études suivantes montreront que I'action de ce paramètre est à combiner avec
d'autres, et notamment avec les termes de la matrice d'écrouissage H6 et H.nr rnh, Pour

obtenir le moment réel de localisation.

m.3.2.b) Etude paramétrique sur H6

Pour tous les autres essais (précédents et à venir), le terme d'écrouissage Hn a été annulé

afin de restreindre le nombre de paramètres à "caler". Pourtant, il se justifie cofilme étant la

résistance du matériau à la croissance de la fraction volumique. Ce coefficient, loin d'être

t (Mpa)

Fr"o=lo MPa
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fantaisiste, possède donc une réalité physique qu'il faudra par la suite corréler avec les
'résultats expérimentaux. Il est donc intéressant de comprendre son influence à travers une
étude paramétrique.

La composante H6 de la matrice d'écrouissage agit uniquement sur la force critique associée
à la fraction volumique et entraîne, 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)

240

o,9

0,89

0,86

0,84

o,82

0,8

0,78

230

220

2t0

200
0,2 0,3 0,4 y 0,5

Fig.III.Il: Etude paramétrique sur Hç

Nous constatons effectivement que le coefficient Hs ralentit I'augmentation de fraction
volumique de phase molle par rapport aux cas précédents où I'annulation de ce terme
conduisait à une réponse brutale de f (cf. figure m.D. Par conséquent, pour des coefficients
H6 suffisamment élevés (100), I'apparition de I'instabilité plastique est retardée par rapport

à I'activation de la variable morphologique f repérée par le trait pointitlé.Lalocalisation peut
même disparaître si la résistance à la progression est trop importante (150). L'écrouissage
Hs permet donc de contrôler le déclenchement de I'instabilité par rapport à I'activation de la
variable morphologique f.
La prise en compte de I'influence du saut de déformation plastique sur la croissance de f
permettrait d'adoucir les répercutions de cette dernière, et ainsi de représenter parfaitement
les courbes expérimentales.

0,1
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Itr.3.2.c) Effet de l'écrouissage non local Hrn. rnn

L'écrouissage non local donné par: Hrn,.r, = 
#

(trr.84)

conespond 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, entraînant par ce biais de

nombreuses modifications. La figure suivante représente les contraintes tangentielles

macroscopique et intemes pour différentes valeurs de L2 repérées en million.

t (Mpa)

700

600

500

400

300

200

100

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3^{

Fig.III.L2: Etude paramétrique sur L2, contraintes tangentielles

Nous remarquons immédiatement le durcissement important de la phase dure lorsque L2

augmente de 2 à l0 millions, ce qui entralne automatiquement un écrouissage
macroscopique, d'autant plus marqué que Hrn, snh ost élevé. Le niveau de contraintes

internes dans les cellules n'est pas affecté par ce coefficient.

La seconde ôbservation concerne le moment de perte de ductilité qui se produit d'autant plus

tôt que L2 est élevé. En effet, plus l'écrouissage non local est important, plus la contrainte

macroscopique I'est également et, en contrepartie, plus la déformation plastique dans la

phase dure est faible (cf. figure m.13). La déformation plastique à I'intérieur des cellules

restant inchangée, le saut de déformation plastique augmente avec L2. L'action combinée de

rh, L2=lg/

1,n,Lnf
- . . "  

z  
r n ,  L r A

t, Lr=10 ',tf

t t ,  Lr=16 1t ,Lr4 xt ,  r . rJ
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ces résultats, entraîne une hausse plus rapide de la force motrice sur f dans le cas d'un fort
'écrouissage non local, conduisant alors à une instabilité précoce.

0,16

0,14

0 ,12

0 ,1

0,08

0,06

0,04

0,02

0
0 0,05 0,1

Fig. III.13: Etude paramétrique sur

0,15 0,2 0,25 y 0,3

L2, déformations plastiques dans chaque phase

Le paramètre L2 gère donc, en partie, le niveau de contrainte macroscopique, l'écart entre
les déformations plastiques ainsi que le moment de perte de ductilité. Il n'entraîne aucune
action notoire sur I'orientation des cellules.

Itr.3.2.d) Influence de la forme des inclusions

Après cette étude paramétrique, nous cherchons à déterminer quels sont les effets de la
géométrie des cellules de dislocations sur le comportement macroscopique, afin d'anticiper
les résultats du modèle total. Nous étudions donc les réponses obtenues en prenant des
inclusions ellipsoidales de plus en plus aplaties.

Les figures III.14 et III.l5 représentent respectivement les contraintes tangentielles
macroscopiques et les déformations plastiques dans chaque phase pour différents rapports de
forme (sphère, 221,5 5 1, 10 10 1). Dans cette série, la force critique sur f est égale à

S' = 7 Mpa.Les premiers pas de déformation élastique sont occultés afin de ne pas tasser
inutilement les courbes.

ËPt, L.=2
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t (Mpa)
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240
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200
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t20

100
0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 y 0,6

Fig- III.14: Influence de laforme de l'inclusion sur la contrainte macroscopique

0,25

0,2
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0,1
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0
0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 y 0,6

Fig. lil.I5: Influence de laforme de l'inclusion sur les déformations plnstiques

Plus I'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 sphère, la force motrice associée

sphère
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a
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Chapitre III - ModèIe biphasé évolutif non local, résultats numériques

à la fraction volumique de phase molle. Celle-ci atteint alors plus rapidement son seuil,
'provoquant ainsi une instabilité plastique précoce.

Ce phénomène de progression prématurée de la phase molle dans le cas d'ellipsoides très
plats s'explique par une analogie avec la théorie des fissures. Dans le cas d'une tête de
fissure très fine le coefficient de concentration de contraintes KI, fonction du rapport de
forme, est très élevé et conduit à 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 I'orientation de la microstructure sont négligeables
lorsque I'inclusion n'est plus une sphère (cf. figure Itr.16). En effet dans ce cas particulier,
la géométrie sphérique étant isotrope, les inclusions ne tournent pas et restent à leur position

initiale. Mais quelles que soient les cellules de dislocations non sphériques, celles-ci

s'orientent suivant le même angle conespondant au plan de glissement. Les inblusions moins
aplaties présentent seulement une orientation légèrement moins rapide.

0,2 0,5 
T 

0,6

Fig. III.16: Influence de Ia forme des inclusions sur l'orientation de Ia microstructure

Nous allons maintenant nous intéresser à la stabilité numérique de notre modèle en vérifiant

les effets des orientations initiales sur les réponses microscopiques et macroscopiques

a
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Chapitre III - ModèIe biphasé évolutif non local, résultats numéiques

trI.3.2.e) Incidence de I'angle initial

Les courbes macroscopiques sont représentées sur la figure m.17 en fonction des angles cro

introduits au départ. Les premiers pas élastiques ont été supprimés.

ct =80o
o

G =60o
o

c[ 45o
0

cr =30o
o

250

t (Mpa)

200

100

150

0,05 0 ,1 0,2 0,25 
T 

0 '30 ,15

Fig. III.17: Incidence de l'angle initial sur ln contrainte macroscopique

On constate une ûès faible différence de comportement concernant les niveaux de contrainte
ainsi que I'apparition de I'instabilité plastique, sauf dans le cas de cro = 45". Ces

phénomènes s'expliquent grâce aux réponses microscopiques représentées sur le graphique

Itr.18 pour les premiers pour-cent de déformation. Nous remarquons alors, que, quel que

soit le paramètre angulaire initial différent de 45o, il aueint très 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 (0o ou 90o) correspond aux positions

stables établies dans la partie 11.4.4, par contre d'après cette étude, 45o est une position

instable de la cellule. Notre modèle ne permet donc pas de faire évoluer la microstructure

initialement fixée sur sa position instable car celle-ci correspond à une direction de symétrie

du problème. Cela entraîne un comportement macroscopique perturbé, sans possibilité de

bifurcation, mais qui pounait être supprimé par la prise en compte de la plasticité cristalline.

Précisons que cette situation ne peut se produire en cours de programme, car cotrlme nous
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Chapitrg III - Modèle biphasé évolutif non local, résultats numértques

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 problème de
convergence (à part pour 45"), le modèle est donc numériquement stable.

C[ ( l

100

80

60

40

20

0

0 0,01 0,02 0,03 0,04 y 0,05

Fig. III.I8: Incidence de I'angle initial sur l'orientation de la cellule

nrc.z.f) Conclusions

Ce modèle, bien que restreint à deux variables morphologiques, parvient à représenter
qualitativement les phénomènes 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 la modélisation du comportement macroscopique des matériaux.
Ce modèle permet en outre de retrouver des résultats caractéristiques des changements de
trajet.

III.3.3 - Chargements complexes en cisaillement

Nous représentons dans cette partie des trajets multiples cisaillement-cisaillement (et ffaction-
traction dans I'Annexe D), dont les séquences se déroulent toujours suivant le processus
illustré à la figure m.19.

ot =EOo
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s =6f
o

u -45"
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premier trajet
I

deuxième trajet
(1, 2, 3) repère macroscopique

Fig.III.lg: Procédure de tmjets complexes

Ainsi, après un premier cisaillement suivant les directions 1-3 (org = o3l = t), on réalise

ensuite un deuxième cisaillement dans le même plan, selon des axes décrivant un angle B

avec le repère macroscopique. Cela équivaut expérimentalement à découper une éprouvette

de direction p dans le matériau prédéformé puis à la solliciter dans les mêmes conditions.

Nous pouvons alors simuler de nombreux trajets complexes caractérisés par le paramètre

0 e [-L t] tcf. chapitre I.3.2). Dans un premier temps, nous effectuons une même séquence

pour différents taux de prédéformation, puis des trajets différents avec le même taux de

précharge. On s'intéresse également au cas particulier de I'essai Bauschinger défini pour

0 = -l (cf. chapitre III.3.3.c). Finalement, bien que la topologie choisie ne soit pas

totalement adaptée à 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 paramètres utilisés sont définis

dans la partie m.3.1, sauf pour la force critique sur f Flto que nous prenons ici égal à 12

Mpa. Par conséquent, les résultats obtenus dans les pages suivantes découlent de

phénomènes physiques décris de manière intrinsèque par notre modèle, et non pas

d'ajustement de multiples paramètres.

Dans tous les cas, les contraintes et les cisaillements représentés correspondent aux

contraintes tangentielles et au( cisaillements de chaque tajet placés bout à bout.

Le graphe m.20 reproduit la courbe macroscopique caractéristique d'un trajet séquentiel dur,

le paramètre 0 valant 0. Nous avons réalisé un cisaillement de 2OVo de déformation suivant

le repère macroscopique, suivi d'un cisaillement à F = 45o que nous comparons avec un

trajet continu cisaillement-cisaillement à 0' (cf. figure m.19).
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t (Mpa)
300

250
' i .  trâJc{ cùn{luu

200
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0,4 0 ,5 0,6 T 0,7

Fig. III.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 à la

recharge supérieure à celle du trajet continu (BC) et une perte de ductilité (D) plus précoce.

Ces remarques sont effectivement observées expérimentalement (cf. chapitre II.3.2) [586],

lRS89l, [R93].

La microplasticité traduit le fait que la phase molle, donc I'intérieur des cellules de

dislocations, plastifie avant la phase dure, c'est à dire les parois. En effet, après décharge,

les contraintes internes résiduelles dans chaque phase s'équilibrent et vérifient la relation de

moyenne nulle (tr.31). Ainsi, la phase molle est légèrement sollicitée en cisaillement inverse

alors que la phase dure est encore en état de cisaillement positif. Par rapport au premier

trajet, le deuxième cisaillement possède 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 l'écrouissage non local lors de la première sollicitation, sa limite élastique est

maintenant beaucoup plus élevée que celle des cellules. Tout ceci entraîne une plastification

anticipée des inclusions par rapport aux parois.

Le niveau de contrainte macroscopique à la recharge, correspondant à I'activation de la
plasticité dans les parois, découle de la microplasticité et de l'écrouissage non local. La
déformation plastique dans I'inclusion a écroui, par le mécanisme non local, la phase dure
avant même que celle-ci ne soit activée. La contrainte macroscopique résultant d'une

\

microplastic

50

0,1 0,30,2

contrainteà la recharge--rr1-r-r---r.'-çr perte de ductilité

\ t, lt45o Dy' :.\l C
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opération de moyenne sur les phases, le durcissement de th conduit donc à une

augmentation de t.

L'instabilité plastique précoce est une conséquence directe du niveau de contraintes

résiduelles élevées. En effet, ce phénomène entraînant une cission macroscopique plus

importante pour le trajet dur que poru le chargement continu, la force motrice liée à la

fraction volumique atteint son seuil plus tôt, d'où une pgrte de ductilité prématurée

La fraction volumique n'a pas été représentée car elle évolue de manière identique aux cas de

trajets monotones (cf. figure m.7).En effet, puisqu'on ne considère aucun écrouissage sur

f, celle-ci reste constante jusqu'au moment de son activation brutale qui entraîne la perte de

stabilité macroscopique.

La quatrième caractéristique d'un trajet complexe réside dans l'évolution de sa'microstructure

avec le nouveau chargement. En effet, Schmitt [586] observe en changement de trajet,

lorsque la déformation du second chargement avoisine celle de la prédéformation, que la

microstructure relative à la précharge disparaît pratiquement totalement au profit des

configurations de dislocations typiques de la deuxième sollicitation. La figure III.21 montre

que le modèle permet de retrouver ces résultats.

c[ (")
140

120

d, F-4so

U. trrllet Or)lltll ' l l l

100

60

0,6 T 0,'l

Fig. III.2I: Evolution de Ia rnicrostructure en chargement complexe

On constate tout d'abord une orientation très rapide des cellules de 60" (angle initial) vers

90o, la position stable du premier cisaillement. Lors du second trajet, la microstructure tourne

80

0,20,1 0,3 0,50,4
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de nouveau afin de s'orienter au bout d'environ l57o dedéformation, selon la positon stable
'relative au deuxième 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 (III.71)). En
effet, dans les premiers pour-cent de déformation, le faible saut de déformation plastique ne
constitue pas un obstacle à la mobilité des cellules, alors que pour le second trajet, le
matériau a été écroui et empêche la rotation de I'inclusion par un fort Âep piésent dès le
départ.

D'un point de vue numérique, si ÂeP est très petit, la force motrice sur I'angle représentée
sur le schéma III.5 est de faible amplitude. Ainsi, lorsque Fo dépasse sa force critique, la

correction de AF ramenant la force motrice à la force critique, entraîne un grand mouvement
angulaire, donc un positionnement rapide. Par contre si le saut de déformatidn plastique est
plus important, la force motrice sur c est plus marquée et la correction s'effectue par petits
pas angulaires, d'où une vitesse de mise en place de la microstructure plus lente.

Le modèle utilisé permet donc, sans chercher à optimiser les paramètres, de décrire
qualitativement les phénomènes caractéristiques se produisant lors de changements de trajet.
Il contient donc intrinsèquement des phénomènes liés aux changements de trajet tels que la
mémoire microstn:cturale du premier chargement.
Nous allons maintenant nous intéresser à différentes séquences afin de déterminer les acquis
du modèle et les lacunes des restrictions effectuées

Itr.3.3.a) Chargements complexes en cisaillement à différents taux de prédéformation

Nous avons représenté sur la figure IIl.22,les contraintes tangentielles macroscopiques
données par le même trajet complexe dur (à F = 45') réalisé avec différents taux de
prédéformation (cf. Annexe D dans le cas de la traction). Le point d'arrêt des courbes
représenté par une croix correspond au point d'instabilité (la partie post-bifurcation n'est pas
dessinée), c'est à dire à I'activation de la fraction volumique qui évolue cofilme au ltr.3.2.

Pour chaque trajet complexe, on retrouve bien toutes les caractéristiques énoncées
précédemment, c'est à dire une microplasticité, une contrainte à la recharge supérieure au
trajet continu et une localisation prématurée.
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t (Mpa)

250

0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 y 0,3

Fig. III.22: Contraintes mncroscopiques pour différents taw de prédéformation

Nous remarquons également que plus la prédéformation est importante, plus la

microplasticité débute pour des contraintes faibles, plus la contrainte à la recharge est

importante et plus la perte de ductilité est précoce. D'ailleurs, pour 20Vo et 24Vo 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 constatatons sont vérifiées par

les essais expérimentaux de Raphanel et at [RS88] reproduis sur la figure m.23 dans le cas

de la traction (cf. Annexe D pour les simulations).
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Fig. III.23: Essais de traction-traction à 45" pour différents taux de prédéformntion
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Les résultats de ces simulations s'expliquent de la même manière que précédemment. Si on
,roporte sur la figure m.24la contrainte à laquelle débute la microplasticité en fonction du
taux de prédéformation on obtient une courbe décroissante pratiquement linéaire:

Itooo,(MPu)

t20

100-

80
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40

20

0
10 15 20 25

prédeformatton (Vo)

Fig. III.24: Contrainte de microplasticité enfonction 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 entraîne une contrainte à la
recharge supérieure qui conduit finalement à une instabilité précoce.

La figure suivante montre les évolutions microstructurales durant les trajets complexes.

c[c)
50

lOVo

0 0,05 0,1 0 ,15  0 ,2  0 ,25  y  0 ,3

Fig. III.25: Evolution de Ia microstructure enfonction 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 après recharge ne dépendent

pas du pourcentage de prédéformation. En fait, à partir des premiers pour-cent de

déformation plastique, le saut ÂeP n'évolue pratiquement plus, ce qui entraîne 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 I'impact du saut ÂeP sur la force motrice associée à cr.

On conçoit aisément en effet, que la microstructure a d'autant plus de difficulté à évoluer, ce

qui suggère une force critique d'autant plus importante, que le matériau est écroui.

m.3.3.b)

La figure lII.26 représente les contraintes tangentielles macroscopiques obtenues pour

différents angles B indicés sur les courbes (cf. figure m.19).

t (MPa)

250

0,2 0,4 0,5 0,6 y 0,7

Fig. III.26: Contraintes tangentielles mncroscopiques pour différents trajets complexes

On constate que le seuil de microplasticité décroît de façon non linéaire avec I'angle de

recharge (cf. figure m.27)
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r . Mpa)mrcropl '
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Fig. III.27: Seuil de microplasticité enfonction de I'angle de changemrn a, ftajet

En effet, plus I'angle B s'approche de 90o, plus la composante en cission négative du
nouveau chargement par rapport au premier cisaillement est importante. La phase molle
présentant à 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 à une décroissance non linéaire de la contrainte de microplasticité en
fonction de I'angle de recharge. Cette diminution du seuil est effectivement vérifiée
expérimentalement

Par contre, à partir de B = 75o correspondant à un paramètre 0 de -0.87, le comportement
macroscopique doit se rapprocher d'un essai Bauschinger (F = 90" et 0 = -l). Cela signifie
non seulement, que la microplasticité doit être très prononcée, mais aussi que la contrainte à
la recharge doit être inférieure à la contrainte du trajet continu cofirme le montre la figure
expérimentale tirée de [RS89].
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Fig. III.28: Résultats expérimentatu de trajets complexes cisaillement 4|"-cisaillement P
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Nous atteignons les limites de notre modèle lorsque le matériau est chargé en sens opposé.

En effet, le paramètre morphologique f est une variable trop globale qui ne peut pas

représenter les phénomènes de dissolution de la microstructure. Les cellules s'orientent

effectivement toujours suivant la direction de cisaillement correspondant au second trajet

coûrme I'affirment les observations expérimentales (cf. figure m.29). Mais dans le cas de

I'essai- Bauschinger cette position est stable pour les deux sollicitations. Il est donc

nécessaire d'introduire les variables de géométrie qui permettrait deprendre en compte

I'inversion de chargement, et également de travailler en grandes déformations afin de

distinguer le repère lié au chargement et le repère de l'échantillon.

(x (")

160

450

30"

150

9tr

t40

r20

0,5 0,6 I 
0'7

Fig. III.29: Evolution de Iamicrostructure en trajet complexe suivant différents angles B

Itr.3.3.c) Traiets Bauschinser

Connaissant les lacunes de notre modèle, 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 containte à la recharge supérieure en valeur absolue à celle obtenue lors

du premier cisaillement.
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t (Mpa)
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Fig. III.30: Essais Bauschinger à différents tau.x, de prédéformation

III.3.4 - Conclusions

Les résultats présentés ici dans le cas de trajets de cisaillements monotones et complexes, et

dans I'Annexe ! pour des sollicitations en traction, permettent d'établir un bilan positif quant

aux performances de notre modèle. En effet, nous sommes parvenus à déterminer par le

biais d'un raisonnement énergétique, les phénomènes 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 paramètres par rapport aux

cas des trajets continus. Les tendances obtenues découlent donc de la physique décrite par le

modèle.

Ces exemples nous ont permis d'identifier les faiblesses des restrictions effectuées. Il

s'avère donc nécessaire par la suite de prendre en compte la variation de tous les paramètres

de forme (a, b, c) et de traiter ce problème en grandes déformations. D'autre part, il est clair

que la matrice d'écrouissage non locale, simplifiée à I'extrême, demande à être complétée sur

des bases physiques. Ces perspectives sont actuellement poursuivies par Laurent Langlois

dans le cadre de sa thèse.

Tout en connaissant les limites de la topologie utilisée dans ce modèle, nous avons souhaité

I'appliquer à un problème "industriel", c'est à dire aux trajets laminage-traction et laminage-

rétreint. Ces chargements séquentiels sont en effet très importants dans l'étude de la mise en
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forme de tôles laminées par emboutissage, car les déformations rencontrées sous le poinçon

?euvent être assimilées à du rétreint alors que la sollicitation s'exerçant sur les parois est
proche de la taction. La succession des trajets est schématisée sur la figure m.31.

F i g. I I I. 3 I : Es s ai lnmina ge -trac tion, Iamina g e - r étre int

Ainsi, après un laminage selon la direction 1, nous effectuons soit une traction dans la même

direction, soit un rétreint positif suivant I'axe I (compression suivant 2).L'angle mobile c[

est défini sur le dessin.

La figure m32 représente les contraintes macroscopiques obtenues suivant la dirèction de

chargement.
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Ces résultats correspondent avec I'expérience. En effet, après un laminage il est possible de
'réaliser un rétreint de plusieurs dizaines de pour-cent alors qu'une traction casse très
rapidement. La bosse obtenue en rétreint correspond à I'orientation de la microstructure
représentée ôi-dessous, sachant que pour définfu entièrement le rétreint il faudrait considérer
deux angles mobiles.
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Fig. III.33 Evolution de la microstructure
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Conclusion

CONCLUSION

Notre travail visant à décrhe le comportement macroscopique de I'acier en trajets complexes

et particulièrement I'apparition des instabilités plastiques annonçant 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

modèle. Sa formulation théorique basée sur la thermodynamique à variable interne a ensuite

abouti à un outil informatique capable de représenter qualitativement les résultats obtenus

expérimentalement lors de changements de frajet.

La première partie a donc démontré le rôle prépondérant des hétérogénéités plastiques

intragranulaires de type cellules de dislocations sur le comportement des matériaux

métalliques. Leur forme et leur orientation étant directement corrélées à la sollicitation

appliquée, elles mémorisent, par leur topologie, le chargement actuellement subi par

l'échantillon. Cette mémoire peut alors entraîner 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 disparaître au profit des configurations de

dislocations relatives au nouveau trajet. Cette période de transition, si elle est brutale, peut

conduire à des instabilités plastiques entraînant 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 phénomènes de trajets

complexes.

Pour ce faire, nous avons étudié ces arrangements de dislocations à l'échelle microscopique.

Les observations expérimentales mettent en évidence le niveau très élevé des fluctuations de

glissement plastique et de contraintes internes entre les parois et les cellules (nettement

supérieures aux fluctuations intergranulaires), ainsi que le durcissement des parois provoqué

par les dislocations traversant les cellules. Ceci nous a conduit à assimiler la microstructure

de dislocations à un matériau biphasé évolutif non local constitué d'une phase molle

représentant I'intérieur des cellules et d'une phase dure définissant les parois. La différence

essentielle de notre modèle par rapport à l'étude des milieux hétérogènes classiques réside

dans la mobilité de la frontière entre phases qui peut, contrairement aux joints de grain, se

déplacer sous I'effet de ses forces thermodynamiques.

Le comportement macroscopique du matériau est ensuite déterminé par des opérations de

moyenne, ce qui revient à négliger la structure granulaire de I'acier au profit des

hétér o généité s plastique s.
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Conclusbn

Afin de traiter ce problème par une démarche thermodynamique à variables internes, la
,rnodélisation biphasée est explicitée dans la deuxième partie en tenant compte des
observations précédentes. Ainsi, les cellules de dislocations sont représentées non pas par
des formcs quelconques qui nécessiteraient un nombre infini de variables internes, mais par
des inclusions ellipsoidales toutes identiques. La microstructure est alors totalement décrite
par six paramètres morphologiques qui correspondent aux trois demi-axes de l'inclusion et
aux trois paramètres angulaires. La plasticité dans chaque phase est traitée de manière
phénoménologique à l'échellé microscopique. Le nombre total de variables internes
correspond donc à 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 l'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 modèle biphasé. Dans un
deuxième temps, cette formulation facilitera I'introduction future de la plastcité cristalline.

La plasticité étant un processus thermodynamiquement irréversible, nous avons déterminé,

dans la troisième partie, l'énergie dissipée par les phénomènes inélastiques composés non

seulement de la plasticité dans chaque phase mais aussi du mouvement de I'interface mobile.

Les lois complémentaires du modèle ont été exprimées dans le cas de six variables

morphologiques, mais les difficultés de mise en oeuvre numérique nous ont contraint à

restreindre la modélisation à 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 à 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 révèlent très encourageants. En effet, nous sofilmes

parvenus à modéliser des mécanismes d'écrouissage et des phénomènes 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 paramètre,

prouvent que le modèle contient intrinsèquement les phénomènes physiques relatifs aux

changements de trajet.
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Conclusion

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 phénomènes complexes. Il est nécessaire

dans un avenir proche de remplacer la fraction volumique par les demi-axes des cellules, et

de développ'er ce modèle en grandes déformations. Ces perspectives font I'objet de la thèse

de Laurent Langlois qui s'intéresse également à la physique de la matrice d'écrouissage. En

parallèle, une campagne d'essai lancée ên collaboration avec SOLLAC permettra d'étudier

macroscopiquement et microscopiquement les phénomènes de changements de trajet. Les

courbes expérimentales obtenues constitueront les données de référence pour fixer nos

paramètres.
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Annexe A - Contraintes internes, problème de I'inclusion d'Eshelby-Krtiner

ANNEXE A

Détermination des contraintes internes par les fonctions de
Green.

Problème de I'inclusion d'Eshelby-Krôner

A.1 . FORMULATION INTEGRALE

Le calcul des contraintes internes s'effectue à partir de la technique classique des fonctions

de Green. La déformation locale e(r), et le tenseur des contraintes de Cau'chy o(r) sont

exprimés sous forme d'intégrales faisant intervenir ces fonctions. Le déroulement des calculs

est détaillé après 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 frontière S:

Fig. A.I: Réponse à une force appliquée en un point r'.

Supposons qu'une force volumique i1r') est appliquée en r'. Cette force induit un

déplacement û(r) de la particule située au point r. Le déplacement t(r) est donc lié à cette

force. On introduit alors I'objet réalisant ce lien: le tenseur de Green G fonction de r et r'.

Dans le cas discret ceci s'écrit:

ui ( r )  =  G1i ( r , r ' )  f j ( r ' )
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Ce résultat peut être généralisé au cas d'un milieu continu en considérant non plus une force
'ponctuelle, mais une force totale s'exerçant sur un élément de volume dV' entourant r':
fj(r') d\f . Le déplacement s'écrit alors:

fj(t' ) d\r (4.2)

Ceci traduit I'effet de la distribution de forces volumiques dans tout le volume V sur la
particule située en r.

De plus, dans le cas d'un milieu infini correspondant à un milieu macrohomogène et
microhétérogène, le milieu est invariant par translation ; la variable intéressante ne sera donc
plus r ou r' mais la différence r-r'. D'où I'introduction d'un tenseur de Grebn adapté à ce
milieu:

(4.3)

Après avoir introduit le tenseur de Green de manière intuitive, voyons maintenant sa
définition rigoureuse. Pour un milieu homogène infini caractérisé par les constantes
élastiques C,j" , le tenseur de Green se définit comme étant la solution du problème adjoint

suivant:

ui (r) - Jcutr,r I
v

I
u1(r) = 

J 
C1(r -  r ' )  f i (r ' )  dV'

V

r

I C;1r.r Gm,r1(r- t ) +ôi. ô(r- r' ) = 0
l

I  l im G(r- r ' )=0
Lr-r'-+-

avec ô6 le symbole de Krônecker et

ô(r - r') la distribution de Dirac.

(4.4)

La résolution de ce problème est connue et donne le tenseur de Green G6. Ces calculs

complexes ne sont pas I'objet de cette annexe.

On peut remarquer que cette nouvelle définition englobe la précédente. En effet, par
identification avec l'équation de Navier obtenue grâce aux lois classiques de l'élastostatique
(voir chapitre II. 1. 1),

Ctjn ur,rj * f; = Q

-144-

(A.s)



Annexe A - Contraintes internes, problème de I'inclusion d'Eshelby-KrÔner

G6 désigne le déplacement au point r, dans la direction k, provoqué par l'application, au
'point r'du milieu infini de modules Ciln, d'une force unité fi =ôi- ô(r-r') s'exerçant

dans la direcdon m.

Le tenseur de Green étant défini, nous pouvons construire l'équation liée à notre problème.

A.1.2 - 
-Calcul 

des contraintes internes

Le point de départ de ce calcul est l'ensemble des équations locales (II.12). En injectant

(tr.9) et (II.8) dans (tr.4) il vient:

Compte tenu de la relation (tr.7) et des symétries du tenseur des contraintes (tr.3), l'équation

(A.6) devient:

c1;s (ep(r)-eft(rl), = o

Ci.;p u1,1i(r)-C,:n sil,j(r) = 0

D'autre part,le déplacement un,(r) s'exprime d'une manière générale:

I
u-(r) = 

J 
ot(t ) ô6 ô(r - r') dV'

v

D'après la définition (A.a) et le fait que Gpn,1 = -Gkm,l,

u*(r) s'écrit:

I
u-(r) = -J 

",.,* 
Gnn,r' j'(r - r') u1(r') dV

v

r f_
urn(r) = 

J "uo 
G6(r-r' ) ui,j '(t ') n r ut -J Clip Gm,r'(r-r' ) ui(r' ) n'idS

ss
I- 
J "u. 

Gr.(t - r') ui,j 'r '(r') dV'
v

. 
(A.6)

(A.7)

(A.8)

(A.e)

(A.10)

Après deux intégrations par parties successives associées au théorème de la divergence on

obtient:
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La première intégrale de surface représente le déplacement provoqué par les conditions
'limites en contrainte, la deuxième correspond au déplacement imposé sur la frontière et
I'intégrale de volume traduit le déplacement lié aux forces volumiques. Les conditions aux
limites sonf définies par l'équation (II.l), elles correspondent à une frontière libre de
contrainte mais soumise à un déplacement imposé ud, .. qui entraîne:

Gm(r-  r ' )  u i , j , r , ( r ' )  dV' (4.12)

Les symétries du tenseur des constantes élastiques permettent de permuter les indices ij et kl.
Ainsi C1;rrr Gm ui,1r'(r') estaussiégalà Ciin Gi,n ur,r,1(r ).Entransformantcetermepar

le biais de l'équation (A.7), il vient:

u,n(r) = u*(r)-Jc,n,tr-r,) Cgn eft, j ,(r,) dV,
V

Intégrons par parties et utilisons le théorème de la divergence:

r l

u-(r) = ui(r)-J a1o
v

I* 
J 

O,n,,r,(r - r' ; Cu<r sft(r') dV
V

r l
u* (r) = u; (r) - | Girn (t - r' ) Cliu

J
S

(4.13)

eft{r') n'i dS'

(A.14)

Le milieu considéré étant supposé infini, on peut appliquer les conditions limites du tenseur
de Green vues à l'équation (A.4).L'intégrale de surface est nulle puisque (r' -> 

"o), ainsi:

u-(r) = u*(r)*JO,*,,,(r- r') C,in eft1f y av (A. rs)
V

La déformation locale totale s'obtient d'après (II.7) en dérivant I'expression (A.15) par
rapport à r puis en la symétrisant. Seul le tenseur de Green dépend de r à I'intérieur de
I'intégrale, ce qui donne par I'intermédiaire de (A.9):

e*,(r) = â(ufl,,1r; + uf,,1r;) - 
J(o,,",,n(r 

- 1 ) + Gin,,,o(r - r ;) ciir.r eft (r, ) dv (A.16)
v

Simplifions cette expression en explicitant les conditions limites (tr.1) et en introduisant le
tenseur de Green modifié ln61(r - r' ):
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' t*n(r) = E*, - 
Jr*rft 

- r') ci3n efr(r') dv

avec fn,r13(r - r') = t(O,rn,rn(t 
- r') + G1n,i,o(r - t'))

La déformation au point r résulte donc de la contribution de plusieurs facteurs qui sont:

(A.17)

(A.18)

(A.20)

- les conditions limites

- les effets des points r'

- I'effet du point r sur lui même

décris par le tenseur
de Green modifié f.

)

Par la décomposition des déformations totales, locale (II.7) et globale (II.16), et en

multipliant (A.17) par le tenseur des constantes élastiques, on détermine la contrainte de

Cauchy dans le matériau:

onn(r) = xpq * cpq,* (tn - eh(r))- c*."Jr,r,(r - r') cijkr eil(r') dv

(A. le)

La partition de la contrainte o définie au (II.29) comme étant la soîIme de la contrainte

macroscopique et des contraintes internes, perrnet de préciser les contraintes internes dans le

cas général:

roo(r) = cpq,* ("L - elr(r))- c*"-Jr,",(r - r') c,in efr(r') dv

Cette expression va maintenant êne explicitée dans le cas de I'inclusion d'Eshelby-Krôner.
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4.2 . PROBLEME DE L'INCLUSION D'ESIIELBY-KRÔNER

Considérons une matrice homogène, de volume V infini, siège d'une déformation plastique
macroscopi{ue uniforme Ep. Cette matrice contient une inclusion de volume Vl, de forme
ellipsoïdale soumise également à une déformation plastique ePl uniforme. L'interface Sl
entre les deux milieux est supposée parfaitè, c'est à dire que la continuité des vecteurs
contrainte et déplacement est vérifiée.

Fig.4.2: Topologie du problème de I'inclusion

Dans ce cas, la déformation plastique dans le matériau est uniforme par morceau, d'où
I'expression de ep(r) en un point M(r) quelconque:

-  l ep ls i reV l
€P(r)  = i

l nPs i rÉV1

En introduisant la fonction de Heaviside gllr; définie par:

la déformation plastique s'écrit également:

(4.2r)

(A.22)

ef (r) = efi +(ef'-efi)e'1r; (A.23)

Remplaçons cette expression dans l'équation (A.17), la déformation totale pour un point
M(r) quelconque du matériau est donc:

I
€rnn(r) = Ern - 

J 
l,n",:(t- r' ) Ci:r,r eff AV' -

vl

Efr dv (A.24)

La propriété liée au tenseur de Green généralisé sur un volume infini étant la suivante,

or l r ;={rs i rev l
[0s i reV'

Jt *t, - r') c;in
v-v l
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+æ
f -

J l-*:tt - r') C;;u Eft dv = o

I'intégrale sur V est nulle et la déformation devient:

€-n(r) = E*n - Jt"',it'- 
r' ) ci.;n (tfi - nfl,) av

v l

Les termes constants peuvent être sortis de I'intégrale tel que, pour tout point M(r):

(A.2s)

(A.26)

(A.27)

D'autre part, Eshelby tE57l démontre que la forme ellipsoïdale de I'inclusion implique

I'invariance, par rapport à la position r dans I'ellipsoide, de I'intégrale du tenseur de Green

modifié sur Vl. Il introduit alors le tenseur d'Eshelby S pour r e Vl qui traduit les

interactions inclusion-matrice. Evidemment uniforme sur I'ellipsoide, il ne dépend que des

trois demis-axes précisant la forme de I'inclusion. Il est défini dans le repère de I'inclusion

par:

/ \
I  c-  . - -  |

S,nnkr=-l  | f ,"r : f t-r)  d\r lc lr<r (A.28)
l "  

-  
I

(" '  )

En conséquence,le tenseur des déformations est uniforme dans I'inclusion et vaut:

el* = E'nn * s',* (tfli - Eflr) (A.2e)

I'inclusion ellipsoïdale de la mêmeOn détermine la contrainte de Cauchy à I'intérieur de

manière que pour la formule (A.19):

ol: = x,i - c,j'n (I',* -S*nn)(tll-nn1

avec Irnp le tenseur identité d'ordre 4

e*,(r) = E,nn 
[1.*,,,r 

- r') avJcu-' (rnl - En)
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Les contraintes intemes à I'intérieur d'une inclusion ellipsoidale se réduisent à:

rl : 
- cii,"n (I,on - s-* ) (rli - "* ) (4.31)

Elles sont uniforrnes sur I'ellipsoide et ne dépehdent que de la forme et de I'orientation de
celle-ci au travers du tenseur d'Eshelbv.
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Annexe B - Expression de MT", MfK er Mlyl ainsi que deMlo, Mfl* er M{u

Expression des tenseurs Mfn, Ml* et Milu

MTr, Mfr et M{r,r

Ces tenseurs d'ordre 4 apparaissent lors du calcul dans le repère lié à I'ellipsoide de la

dissipation rappelée ci-dessous :

f  -  ̂  , - -  t  n  .  n  ^  . t  fn = 
Joii(r; ef (r) av + (oi; Âef + u. ̂efi æl) Jw" Nc ds
u âvt

I-zwJ llel N1)2 wo No ds+$ 
Jrorg 

N1 N1)2wc, Ns ds 
G'1)

L'intégrale volumique est donnée par (Itr.31) et la première intégrale surfacique correspond

à la croissance volumique des inclusions. Par contre, le développement des deux autres

intégrales de surface à partir des relations (Itr.33), ([I.34), (III.35) et (III.36) s'avère très

lourd. Cela revient à déterminer par exemple:

ANNEXE B

cosO sinY)

^2 I

#lavae
cosY I-T)

(  .  (cos0 sinY

J,o,i N;)2 wa Nc ds= f "'+.1 lî:il iï ià:l | 4Fâvs J' {x 
[1.*i; 

o';" t?, t +
f 

sinY coso à + cosY p - sinY sine fl

I + ù+ siny coso f -.o,v a l.
t + ô + sinY singa - sinY.o'e 0J

cos20sin2y .  s in20s in2y .  cos2y  ̂ . - ,^ -  

(B '2)

avec * = 
ï*Ë*f:  

etrdonnépar(tr I .31)

Âep exprimé dans le repère de I'ellipsoide
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La dissipation, résultat de ces calculs, peut se mettre sous la forme (trI.37) en introduisant
les tenseurs Mfiru, Mlp et Mfip ainsi que Mfrir, MflH .t Mfp lui sont exprimés à partir

d'intégrales volumiques définies ci-dessous.

cuu=JrydodY
âvs

cuu=JryIldedY
âvt

c". = J*_:T**lde dY
ôvt

cr = 1'cos2 
e sin2 0 cos2 v sin5 Y 15 

de dy
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ôv'

co = 1'cosa 
e cos2 Y sin5 v 15 

do dy
Jx2
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ce = 1'cos2 
o cosa Y sin3 v 15 de dy

Jx2
àvs

;s inae 
cos2Y sin5v rs 

de dy
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âvs

1'sin2 
o cos4 Y sin3 Y r5 

do dy
Jxz

àvt

; 
cos4 e sin2 e sinT Y rs 

do dy
Jx2

âv'

; 
sina e cos2 Y sinT Y 15 

do dy
Jxz

âvs

I cos4 o sins Y 15
J 

dodY
ôvt

s _ fs inaOsin5*r toro*ùbb=J 
x

àvt

^ | cos4v sinY rs 
de dyscc= 

J x
àvt

C,r =

Cs=

c6 --

C7=

Suu =
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cos2os in2os in5Y15
d0 dY

X

.or2e .o r2Ys in3v15
d0 dY

sb. =

X

sin2ocos2Ysin3Y15de dY

Les tenseurs d'ordre 4 sont écrits ici sous forme de matrices de dimension (6, 6) suivant la

règle de complément à neuf. Les lignes correspondent aux indices ij et les colonnes aux

indices kl.

Mun =

Mrrrr  Mnzz Mrt : r  Mttzs Mtt13 Mtt tz

Mzzrt Mzzzz Mzztt Mzzzt Mzztz Mzzrz

Mt:rr Mzzzz Mr::s Mtzzz Mgtrr Mzztz

Mzrrr Mztzz Mzzzt Mzzzt Mztts Mzztz

Mrrrr Mnzz Mrrs: Mtzzt Mrctr Mtstz

Mrzrr Mtzzz Mtzzt Mtzzz IÙ.ltztt M12tz

(B.4)
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M\yl ainsi que deMfrut, Mfl. er M{n
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De même,le calcul dans le repère de I'ellipsoide des forces motrices données par (Itr.49), en
fonction (III.33), (m.34), (III.35) et (III.36), utilise les intégrales volumiques définies ci-
dessous:

(8 .1  1 )
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t l

Qa = 
J J 

rtt cosY sin2 Y t5 dO dy
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0 0

, a L
T T
f l
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0 0  I  t
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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 à

I'orientation unique des inclusions considérée dans le modèle, nous obtenons de bons

résultats qualitatifs.

D.l . TRAJETS MONOTONES EN TRACTION; ETUDE PARAMETRIQUE

Le chargement de traction uniaxiale simulé est décrit par le schéma ci-dessous:

TU
+D

repère de chargement

Fig. D.l: Chargement en traction uninciale

Toutes les courbes présentées dans la suite sont réalisées avec les mêmes paramètres que

ceux utilisés pour les essais de cisaillement du chapitre Itr.3. Les résultats, et notamment le

point de perte de ductilité, peuvent donc toujours êne 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 l'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 l'évolution de la fraction volumique. Les résultats et donc les commentaires sont

similaires à ceux obtenus dans le cas du cisaillement.
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r,, MPa)
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0

I
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0 0,05 0,1 0,15 r, ,  0,2

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 I'instabilité plastique est corrélée avec
I'augmentation de fraction volumique de cellules de dislocations. La partie utile du matériau
précédant la perte de ductilité (I7Vo), est moins étendue que dans le cas du cisaillement
(20Vo). Toutes ces remarques sont vérifiées par des observations expérimentales.

tP
0,2

0,1

0

0 ,15

0,05

,%" eon

0 0,05 0,1 0,15 Êrr 0,2

Fig. D.3: Déformations plastiques dans chnque phase
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Annexe D - Résultats numériques en traction

C[ (')

48
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40

38

36

0,05 0 ,1 0 ,15  t r ,  0 ,2

Fig. D.4: Ortentation 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 48o par rapport à la direction de traction. Cette orientation correspond au plan de

cisaillement maximum, ce qui est en accord avec les observatons dans le plan de la tôle.

Pour représenter correctement la topologie réelle, il faudrait maintenant répartir ces

inclusions orientées, autour de I'axe de traction (distribution en cône). 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 tôle s'effectuerait

ensuite par la méthode autocohérente.

Malgré cette simplification, le modèle utilisé permet d'obtenir qualitativement un

comportement macroscopique et des évolutions de microstructure en accord avec

I'expérience.

Les courbes suivantes représentent l'étude paramétrique sur la force critique associée à f

dans le cas de la traction. Le résultat essentiel de cette analyse concerne le décalage du point

d'apparition des instabilités plastiques avec I'augmentation de Ffo.
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E,, (Mpa)

500
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F;.

Fr"o=lo totpu

=7 Mpa 
I

Fr"o=S MP"

0,1 0,2 0,3 0,4 €, ,  0,5

Fig. D.5: Etu.de paramétrique szr Ffo dans le cas d'une traction uniaxiale

Les figures D.6 etD.1 récapitulent les résultats de l'étude paramétrique sur le coefficient
d'écrouissage non local L2 exprimé en millions.
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0
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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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Ainsi, plus L2 est fort, plus les contraintes internes dans la phase dure sont importantes,

êntraînant alors une augmentation de la contrainte macroscopique, et plus la différence de

déformation plastique ÂeP est marquée. Ces actions ont un effet direct sur I'apparition de la

localisation de la déformation qui se produit d'autant plus tôt que le matériau est écroui.

tp
0,3 

tF

- phè

, L r 4

EPI', Lr4

tP', Lr=6

gPh, Lz = 1

I
eP', Lr=lo

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 er 0,3

Fig. D.7: Déformations plastiques équivalentes enfonction de L2

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 laforme 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
plastique est précoce du fait d'un fort tenseur d'Eshelby
plastique important.

gp

0,3 T

sont aplaties, plus I'instabilité

et d'un saut de déformation

0,25

0,2

0,15

0,1

0,05
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,
,

'r" 
sPhère

,//
.//

2 2 1

5 5 1

r 0101

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 e, ,  0 ,35

Fig. D.9: Influence de laforme des inclusions sur les déformations plastiques

Contrairement au cisaillement pour lequel la forme des cellules de dislocations n'avait aucune

incidence sur I'orientation de la microstrucfure, dans le cas de la traction, la cellule s'oriente

d'autant mieux que I'inclusion est plate (cf. figure D.10).
GO
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40

35

2 2 1

5 5 1

1 0 1 0 1
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0,05  0 ,1  0 ,15  0 ,2  0 ,25  0 ,3  €110,35

Fig. D.I): Influence de laforme 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

.leur orientation initiale puisque ce cas de figure correspond à une microstructure isotrope.

Par contre, si les ellipsoides sont aplates elles tournent effectivement pour s'orienter suivant

leur position stable, mais toutes les cellules ne tendent pas vers le même angle. On constate

que plus la forme est marquée, plus I'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 à fait à la réalité.

Nous vérifions ci-dessous que l'évolution de la microstructure ne dépend pas de I'angle

initial considéré.

E,, MPa)
500

400

300

200

100

0 0,05 0,1 0,15 Êrr 0,2

Fig. D.l1: Incidence de l'angle initial sur Ie comportement macroscopique

La très faible différence de niveau de contrainte macroscopique découle uniquement de la

période très rapide de mise en place de la microstructure. En effet, quelle que soit

I'orientation initialement choisie, les cellules de dislocations tendent effectivement vers le

même angle (cf. courbes D.12). Le système est donc numériquement stable.

3 0 0

8f

fl"
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Fig. D.12: Incidence de l'angle initial sur l'évolution de Ia microstructure
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D.2 . TRAJETS COMPLEXES EN TRACTION

Les trajets complexes simulés dans cette annexe se décomposent en une première traction

suivant I'axe 1 suivi d'une tracton dans le même plan, dont la direction décrit un angle F p*

rapport au repère macroscopique (cf. schéma D.l3)

premier trajet deuxième trajet
(1, 2, 3) repère macroscopique

o
è

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 à bout.

La figure D.14 décrit les caractéristiques essentielles d'un trajet séquentiel dur effectué pour

Ê = 45o par rapport à un trajet continu. La croix indique le point de localisation de la

déformation.

r,, (Mpa)
500

0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 eil 0,35

Fig. D.l4: Contraintes nncroscopiques d'un trajet complexe comparé à un traiet continu
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Annexe D". Résultats numériques en traction

Comme pour le cisaillement complexe, nous remarquons immédiatement une microplasticité
prononcée, une contrainte à la recharge supérieure au trajet continu et une perte de ductilité
précoce; et ceci sans optimiser les paramètres. La microstructure s'oriente en fonction des
trajets suivant les positions stables déterminées dans le chapitre II.4.4,c'est à dire suivant
les plans de cisaillement marimum.

c[e)
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0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 en 0,35

Fig. D.15: Orientation de lamicrostructure en trajet complexe

Nous présentons également les résultats des simulations effectuées pour différents taux de
prédéformation. On retrouve les mêmes caractéristiques que pour les essais de cisaillement.
Ainsi, plus la précharge est longue, plus la microplasticité débute tôt, 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 possède la même allure que la courbe trouvée en
cisaillement (cf. figure nI.24).
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I,, (Mpa)
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0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 el l0,35

Fig. D.16: Contraintes macroscopiques entrajet complexe défini par B - 45" pour dffirents

taw de prédéformation

Ett rni"ropl 
(MPa)

220

200

180

160

140

120

100
510 15 20 25

prédéformation (Vo)

Fig. D.17: Seuil de microplasticité enfonction du pourcentage de prédéformation

Les évolutions de la microstructure, identiques au cas du cisaillement, sont données ci-

dessous:
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Fig. D.I8: Evolution de lamicrostructure pour différents taux de prédéformation

Nous avons également simulé des trajets complexes à même taux de prédéformation mais
pourdifférents angles B. Les résultats obtenus sont représentés sur les figures D.19, D.20

etD.2 l .
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Fig. D.I9: Trajets complexes suivant différents angles $
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Les phénomènes de microplasticité sont bien représentés et les contraintes seuil décrivent une

courbe similaire au cas du cisaillement (cf. Figure D.20).
E" ,niooPt 

(MPa)

400

350

300

250

200

r50
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Fig. D.20: Seuil de microplnsticité enfonction de l'angle de changement de trajet

Mais expérimentalement Fernandes et al tFS83] montrent que pour Ê = 90", correspondant

au paramètre de changement de trajet 0 = -0,5, le comportement macroscopique se

rapproche de celui de I'essai Baushinger. Nous I'avions déjà remarqué en cisaillement, ce

modèle ne parvient pas à représenter les phénomènes de dissolution de la microstructure

lorsque le chargement se rapproche de I'essai inverse. On remarque également ce problème

sur les orientations puisque pour P = 90" les cellules décrivent un brusque retournement.
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Fig. D.21:
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Ortentation de l.a microstructure pour différents changements de trajets
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Annexe D - Résultats numériques en traction

D.3 . CONCLUSION

Les essais en fraction présentent les mêmes 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 mêmes résultats encourageants et les mêmes

- 
lacunes dues à la restriction à deux variables internes morphologique de notre modèle.
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