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Introduction générale

INTRODUCTION GENERALE

L'étude du comportement mécanique des matériaux joue un rdle trés important, d'une part,
pour l'interprétation des observations expérimentales qui sont parfois surprenantes et, d'autre
part, pour la conception de structures. De fagon générale, les études préliminaires qui se font
dans le laboratoire avant de passer a la phase de réalisation finale d'une structure, nécessitent
la connaissance du comportement du matériau utilisé. Dans ce cadre, différents travaux ont
été réalisés aussi bien sur le plan expérimental que sur le plan théorique par un grand nombre
de chercheurs et industriels. Ces études qui trouvent leurs applications dans plusieurs
domaines de l'industrie tels que les procédés d'usinage et de mise en forme, sont généralement
répertoriées en deux catégories :

i- la premiére catégorie représente les études a 1'échelle de la structure : devant le colit des
essais lors de la conception d'une structure, on commence le plus souvent par des calculs de
dimensionnement. Les résultats de ces calculs sont spécifiques a la géométrie de la structure,
a la nature de chacune de ses composantes et au type de chargement qui lui est imposé. La
validation expérimentale des résultats constitue 1'étape ultime avant la réalisation finale de la

structure.

ii- la deuxiéme catégorie représente les études a l'échelle du matériau : les calculs de
dimensionnement précités nécessitent la connaissance du comportement du matériau qui
constitue chacune des composantes de la structure étudiée. En régle générale, la
caractérisation de ce comportement se fait au moyen d'essais mécaniques qui doivent £tre,
dans la mesure du possible, de réalisation et d'interprétation simples. Les résultats sont ensuite
intégrés dans des codes de calcul. Pour cela, il est nécessaire d'utiliser des lois qui régissent le

comportement observé.

Généralement, les résultats de I'expérience montrent que la plasticité des matériaux dépend de
la température, de la vitesse de déformation et de I'état de la microstructure. Plusieurs études
ont été faites pour formuler des relations constitutives régissant le comportement plastique
des métaux en tenant compte des effets de ces trois variantes. Pour rendre compte des
phénoménes observés, deux grandes classes de modéles sont généralement utilisées : les
modeles empiriques qui reposent sur des constatations purement expérimentales et les
modeles semi-empiriques qui se basent sur des constatations physiques mais dont les

formulations peuvent comporter des relations empiriques.

C'est dans ce contexte que se situe ce travail dont le but consiste a construire, a partir d'un
formalisme basé sur la dynamique des dislocations, un modele d'écoulement viscoplastique

pour décrire les effets de la vitesse de déformation sur la plasticité des tdles d'un acier
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industriel en traction dynamique. Cet acier qui est codifié par le signe [FHR-340 (SOLLAC),
est utilisé dans l'industrie automobile pour la construction des sous-ensembles exposés au

crash.

Pour mettre la lumiére sur la motivation de ce travail, nous commencerons par une étude
bibliographique. Dans cette partie, nous analyserons tout d'abord les effets de la vitesse de
déformation, de la température et de l'histoire de chargement sur le comportement des
matériaux métalliques. Puis, nous discuterons des mécanismes physiques de déformation et
d'un ensemble de lois de comportement proposées dans la littérature et leurs domaines

d'application. Par la suite, le travail sera divisé en trois parties.

1- La premiére partie sera consacrée 4 un ensemble d'essais mécaniques réalisés en traction
uniaxiale sur des éprouvettes plates, de l'acier IFHR-340. Le but de cette partie sera une
caractérisation du comportement de ce matériau dans une gamme de vitesses située dans le
domaine de l'activation thermique. Nous analyserons tout d'abord les résultats des essais
réalisés 4 l'aide d'une machine hydraulique. Nous discuterons par la suite sur un dispositif de
traction dynamique développé récemment au LPMM, ce dispositif étant basé sur la technique
des barres d'Hopkinson. Les résultats de cette-partie constitueront une base de données pour

celles qui suivront.

2- Le but de la seconde partie qui représente le noyau de ce travail, sera une modélisation de
l'effet de la vitesse de déformation sur 1'écoulement plastique de I'acier IFHR-340 dans une
large gamme de vitesses. Pour cela, nous nous appuierons sur un formalisme basé sur la
dynamique des dislocations et les interactions entre celles-ci et les obstacles a leurs
‘mouvements. L'essentiel de cette partie consistera en une reformulation des équations
d'évolution de la microstructure a paftir d'informations théoriques, les variables
microstructurales étant la densité de dislocations mobiles et la densité de dislocations
immobiles. Nous discuterons des différentes étapes de cette modélisation et de l'identification
des paramétres du modele pour l'acier [FHR-340. Par la suite, nous expliquerons certaines
caractéristiques du comportement plastique des matériaux métalliques a structure cubique
centrée, généralement observées lors des essais, a partir du modeéle semi-empirique que nous
proposerons dans ce travail. Nous discuterons aussi dans cette partie des difficultés lies a un
tel modele, celles-ci étant dues au grand nombre de paramétres que ce formalisme met en jeu

et au couplage entre ces différents parametres.

3- La troisi®me partie sera consacrée a la mise en ceuvre de ce modele dans la version
explicite du code Abaqus. Pour cela, nous utiliserons le comportement du matériau sous
forme de fichiers correspondant a différentes températures et vitesses de déformation pour

simuler l'essai de traction dynamique et ce, dans le cadre de l'approximation adiabatique. Par
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la suite, nous proposerons de comparer les prévisions que nous obtiendrons 2 partir de cette
simulation avec les résultats de simulation du méme essai utilisant le modéle de Johnson-
Cook. Pour cela, nous proposerons d'implanter ce dernier modele dans la version explicite du
code au moyen du sous programme utilisateur VUMAT. Nous commencerons, donc, par un
rappel de I'ensemble des relations permettant cette implantation, le critére d'écoulement utilisé
€tant celui de Von Mises. Nous implanterons également 1'équation de conservation d'énergie,
toujours, dans le cadre de 1'approximation adiabatique. Cette pairtie nous permettra, d'une part,
d'analyser la réponse en traction dynamique d'une éprouvette ayant la méme géométrie et les
mémes dimensions que l'éprouvette tdle utilisée lors des essais et, d'autre part, de comparer

les prévisions que nous obtiendrons a partir de 'utilisation des deux modeéles.
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Chapitre I

Introduction

Les déformations d'une structure métallique, soumise & un état de chargement, peuvent €tre
glastiques ou inélastiques. Ces déformations correspondent, & I'échelle microscopique, a des
déplacements réversibles ou irréversibles des atomes dans le réseau cristallin. La donnée d'une
fonction de charge conduit a la détermination de la frontiére d'écoulement du matériau. Elle sert
en plus, dans le cadre de la théorie d'écoulement, a établir un lien entre le comportement en
chargement uniaxial et le comportement en chargement multiaxial. Le critére isotrope de Huber-
Mises [1, 2, 3] aussi bien que les modeles de Perzyna [4], Bodner-Partom [5] et Chaboche [6]
constituent des exemples qui illustrent bien ce rdle joué par les fonctions de charge dans le cadre

de la théorie d'écoulement viscoplastique.

Le comportement mécanique des matériaux est généralement formulé par des relations entre la
contrainte, la déformation, la vitesse de défofmation et la température qui sont des variables
macroscopiques accessibles a la mesure. D'autres variables physiques lies a I'état de la
microstructure, accessibles ou non & la mesure, telles que la densité moyenne des dislocations,
la densité de dislocations mobiles, la taille des cellules de dislocations et la taille du grain

peuvent entrer en jeu dans ces formulations.

Si le comportement élastique linéaire des matériaux homogenes et isotropes est décrit de fagon
satisfaisante par la loi de Hooke, il n'en est pas de méme pour le comportement'inélastique.
Plusieurs approches ont été proposées durant les dernieres décennies pour écrire des relations
constitutives décrivant 'écoulement plastique ou viscoplastique des matériaux métalliques.

Deux grandes classes de modeles se dégagent :

1- les modeles empiriques qui sont les plus simples et les plus utilisés. Ces modeles reposent
sur des constatations purement expérimentales et ne sont valides pour d'autres applications
(analyse d'un probleéme de structures, calculs de dimensionnement etc...) que dans le domaine

des conditions expérimentales ol ils sont déterminés.

2. les modeles semi-empiriques qui se basent sur des constatations physiques a l'échelle
microscopique. Cependant, leurs formalismes peuvent comporter des relations empiriques et les
paramétres qu'ils mettent en jeu sont généralement déduits a partir d'un certain nombre
d'expériences ; c'est pour ces raisons qu'ils sont dits semi-empiriques. Néanmoins, ces
modsles peuvent rester applicables dans le domaine non exploré par l'expérience a condition
que les mécanismes physiques sur lesquels on se base pour expliquer la déformation du

matériau restent valables.
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5

I.1. Rappel sur les criteres de plasticité

Le lien entre le comportement plastique en chargement uniaxial et celui en chargement multiaxial
se fait, nous 'avons signalé ci-dessus, par le biais des fonctions de charge tels que le critére
d'écoulement isotrope de Huber-Mises [1, 2, 3], les modéles de Perzyna [4], Bodner-Partom
[5] et Chaboche [6] qui sont utilisés dans le cadre de la théorie de plasticité et de viscoplasticité‘
pour des chargements bi et tridimensionels, ou encore les fonctions de charge de Hill [7, 8, 9];
de Budiansky [10] et de Ferron et coll. [11] utilisées pour 1'étude des instabilités des toles. Ces
criteres servent a déterminer la surface de charge dans I'espace des contraintes. L'écoulement
plastique survient quand la contrainte atteint cette surface et lorsque la condition de consistance
est satisfaite. L'évolution de la surface de charge est en général tres complexe. Cependant, elle

peut €tre décrite de fagon simple par un écrouissage cinématique, isotrope ou mixte.

Nous discuterons brievement dans cette partie du critére isotrope de Von Mises, les détails sont
donnés dans l'annexe IV. Dans le cadre de la théorie d'écoulement et des lois de plasticité
associ€es, la régle de normalité conduit, lorsque 'on utilise ce critére avec un écrouissage

isotrope, a la relation suivante :

def =

N

3%
g L1)
[e)

0| W

ou dgP est l'incrément du tenseur de déformations plastiques, S la partie déviatrice du tenseur

de contraintes, G la contrainte équivalente et €° la déformation plastique équivalente cumulée.
Ces deux derniéres grandeurs sont associées respectivement a la contrainte qui correspond 4 un
chargement équivalent en traction uniaxiale et a la déformation plastique suivant I'axe de la
traction. Comme nous le verrons dans le chapitre IV, la relation exprimant la contrainte

équivalente en fonction de la déformation plastique équivalente 6=(Ep)' est de grande

importance lors d'une analyse €lasto-plastique d'un probleme de structures (voir les équations
(AIV.13), (AIV.14) et (AIV.28) de I'annexe IV). Cette relation peut étre écrite de fagon
empirique ou semi-empirique. Pour cela, plusieurs types d'essais mécaniques sont
généralement utilisés pour caractériser le comportement du matériau. Cependant et comme nous
allons le voir tout au long de ce chapitre, la contrainte S ne dépend pas que de la déformation
€P, mais aussi de la température et de la vitesse de déformation ainsi que d'autres variables

associées a la microstructure.
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I.2. Observations expérimentales
1.2.1. Sensibilité a la vitesse de déformation

De nombreuses études expérimentales mettent en €vidence la variation de la contrainte
d'écoulement des matériaux métalliques avec la vitesse de déformation. Les courbes de la figure -
1.1 ci-dessous, représentent les résultats des essais de torsion réalisés par Costin et coll. [12}, &
I'aide du dispositif des barres de Kolsky, sur des échantillons tubulaires d'acier laminé & froid.
Ces résultats montrent que le comportement du matériau est sensible a la vitesse de
déformation. En effet, la contrainte d'écoulement croit en fonction de la vitesse pour un niveau
de déformation fixé. Cette figure montre aussi que pour l'essai correspondant au chargement
dynamique 7 = 500 57!, la contrainte commence a diminuer & partir d'un certain niveau de
déformation. Cette dimination s'explique par un adoucissement thermique d@ a l'échauffement

du matériau et a sa sensibilité a la température (Zener-Hollomon [13]).

500

400

300

200

Contrainte, T [MPa]

100

Déformation, Y

Figure L1 : Effet de la vitesse de déformation sur le comportement d'un tube mince en acier
1018 CRS lors d'un essai de torsion, Costin et coll. [12].

Parmi les autres études mettant en évidence l'influence de la vitesse de déformation sur la
contrainte d'écoulement des métaux, citons les travaux de Zener-Hollomon [13], Klepaczko
[14], Lindholm-Yeakley [15], Senseny et coll. [16], Duffy [17] et Regazzoni et Montheillet
[18]. Les observations expérimentales rencontrées dans la bibliographie montrent souvent des
différences entre les effets de la vitesse sur les métaux a structure cubique centrée (CC) et les
métaux cubiques i faces centrées (CFC) ; la limite d'élasticité est plus influencée que la forme

d'écrouissage pour les premiers, alors que c'est l'inverse pour les seconds. Aussi ces
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observations indiquent que les courbes contrainte-déformation peuvent présenter dans le cas des
matériaux fnétalliques a structure CC deux limites de contrainte, appelées limite supérieure et
limite inférieure d'écoulement, avant le début de durcissement du matériau. L'apparition de ces
deux limites dépend du niveau de vitesse de déformation. Sur la figure 1.2 ci-dessous, sont
présentés les résultats d'essais de cisaillement pur réalisés par Klepaczko [14] sur des tubes
minces de fer dans une gamme de vitesse de déformation comprise entre 10~ et 100 s™' et
pour des déformations comprises entre 0 et 42%. Cette figure qui présente les résultats de ces
essais sous forme de projection stéréographique de la surface T=1(Yy, ¥), montre que ce
matériau est trés sensible & la vitesse de déformation et met en évidence les deux limites

d'écoulement évoquées ci-dessus.
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Figure 1.2 : Projection stéréographique de la surface T = 1t(y, y) obtenue a partir dessais

de cisaillement pur réalisés sur des tubes minces de fer ( 0.05% de Carbone), Klepaczko [14].

Dans le cas des matériaux métalliques & structure CC, I'évolution de la contrainte d'écoulement
en fonction de la vitesse est généralement décrite par le schéma présenté sur la figure 1.3 ci-
dessous. Ce schéma correspond 2 un niveau de déformation fixé et a une température initiale ne
dépassant pas le tiers de la température de fusion T, du métal.
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Figure L3 : Schéma illustrant l'influence de la vitesse de déformation sur la contrainte

d'écoulement des matériaux métalliques a structure CC, Rosenfield et Hahn [19].

Cette figure montre l'existence de trois domaines de vitesse déformation. Le premier domaine
correspond & des chargements lents, la contrainte. y est trés faiblement sensible, voire insensible
3 la vitesse. Cette zone est marquée par la prédominance des mécanismes de déformation
athermiques. Le second correspond & un domaine dans lequel la variation de la contrainte en
fonction de la vitesse est quasiment logarithmique. Dans cette zone, les mécanismes
thermoactivés sont prépondérants. Le troisieme domaine correspond & des chargements tres
rapides, la contrainte d'‘écoulement y est trés fortement influencée par la vitesse. Probablement,

les mécanismes d'amortissement visqueux sont prédominants et le métal se comporte comme un
fluide visqueux dans cette derniére zone. Nous essayerons d'expliquer ces observations quand

nous aborderons les mécanismes physiques de déformation.

Dans le cas de traction-compression, la sensibilité & la vitesse de déformation s'exprime dans

les zones (1) et (2) de la ﬁghre 1.2 par l'une des deux expressions suivantes :

| do _ dlog(o) r
Bc’—{alog(é)lT o Mo \ialog(é)lT ’ (L.2-)

Dans le cas de cisaillement pur, elle s'exprime par :

| ot _ | dlog()
B, _l:——alog(Y)LT ou m,= [——:‘Y'T (1.2-ii)
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Dans la zone (3), la sensibilité a la vitesse de déformation s'écrit dans le cas de traction-

nq:{ao] (L.3-)
e T

compression :
o€

Dans le cas de cisaillement pur, elle s'exprime par :

nt={a7} | (L.3-ii)
o |1

Le coefficient 11 correspond dans cette zone de vitesse a la viscosité du matériau.

1.2.2. Sénsibilité a la température

Une grande partie de I'énergie de déformation plastique d'une structure métallique soumise a un
état de chargement donné, se dissipe sous forme d'énergie thermique. Il peut en résulter de tres
fortes élévations locales de la température et, par conséquent, une diminution de la résistance du
matériau. En effet, plusieurs travaux montrent une sensibilité de la contrainte d'écoulement a la
température (Zener-Hollomon [13], Eleiche-Campbell [20], Eleiche-Duffy [21], Chiem-
Klepaczko [22] entre autres). Les courbes de la figure 1.4 ci-dessous représentent les résultats
des essais de torsion réalisés a une vitesse de déformation de 10° s par Eleiche et Campbell
sur un acier doux. Ces résultats montrent que la contrainte d'écoulement est sensible a la
température. Cette sensibilité qui est due a I'évolution de la microstructure avec la température,

dépend de la nature des mécanismes de déformation.
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Figure 1.4 : Effet de la température sur le comportement d'un acier doux chargé a une grande
v vitesse, Eleiche-Campbell [20].

Dans le cas de traction-compression, la sensibilité a la température est quantifiée par :

_|do r

Dans le cas de cisaillement pur, elle s'exprime par :

at
=|=— A4-ii
v, [BT]H | (1.4-ii)

Toutes ces observations montrent l'influence de la température et de la vitesse de déformation

sur le comportement plastique des matériaux métalliques. De méme, on définit un coefficient

d'écrouissage du matériau par :

_[3 _[alogle)] 5

% l:aa L T o fes | dlog(e) leT (3D
ot -alog(‘cﬂ -

0, =|=— 0 = (I.5-ii)
l:aY}Y_T ’ CT Lalog(Y)_‘Y,T
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Comme nous le verrons par la suite, les mécanismes physiques qui régissent la déformation
plastique des matériaux métalliques changent selon les domaines de température et de vitesse de
déformation. On fixe souvent des ordres de grandeur pour désigner les limites de ces domaines.
Cependant, celles-c1 dépendent du matériau en question et de l'histoire de ses changements
microstructuraux. Les ordres de grandeur fixés ne sont, donc, donnés qu'a titre indicatif et il

faudra les prendre avec précaution.

Par la suite, nous qualifions une vitesse de déformation € par les termes faible, intermédiaire,
élevée, trés élevée ou extrémement élevée respectivement si €< 10_1, 107 <e< 102,
102 ££<5-10%, 5-10° <£<10° ou 10° <¢.

1.2.3. Influence du trajet de chargement

Plusieurs essais réalisés avec des sauts de vitesse ou de température montrent l'effet du trajet de
chargement sur le comportement plastique des matériaux métalliques. Sur la figure 1.5 ci-
dessous, nous présentons les résultats des essais réalisés par Klepaczko et Duffy [23] sur un
acier laminé a chaud AISI 1020. Ces essais sont réalisés au moyen d'un dispositif de torsion
basé sur la technique des barres de Kolsky. Cette figure montre d'une part, les courbes
contrainte-déformation a vitesse constante pour deux valeurs y; =5- 107 et Ye=1- 10° et,

d'autre part, les courbes correspondant aux essais avec saut de vitesse de ¥; a Y¢. On remarque

qu'aprés un changement de vitesse, les niveaux de contrainte (ces niveaux sont indiqués par la

courbe intermédiaire) dépassent a partir d'une certaine valeur de déformation les niveaux
correspondant au test réalisé a vitesse constante Y.

Pour montrer les différences entre les effets de saut de vitesse sur le comportement des métaux
CC et CFC, nous présentons les résultats relatifs aux essais réalisés par Campbell et coll. [24]
sur du cuivre polycristallin (figure 1.6). Ces essais sont réalisés au moyen d'un dispositif de
torsion basé sur la technique des barres de Kolsky. Cette fois-ci, nous remarquons que les
niveaux de contrainte indiqués par la courbe intermédiaire sont en dessous de ceux
correspondant au test réalisé a vitesse constante y¢. Aussi nous remarquons que dans les deux
cas, la courbe intermédiaire tend a rejoindre progressivement la courbe qui correspond au test
réalisé a vitesse constante Y.

11



Chapitre |

: 400 T T T 1
300

200

100

Contrainte de cisaillement, T [MPa]

0 005 0.1 0.15 0.2 0.25
Déformation de cisaillement, ¥
Figure L5 : Résultats d'essais de saut de vifesse réalisés sur un acier laminé a chaud AISI

1020, Klepaczko et Duffy [23].
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Figure 1.6 : Résultats d'essais de saut de vitesse réalisés sur du cuivre polycristallin,
Campbell et coll. [24].

Des essais de torsion avec saut de vitesse réalisés par Zenasni et Klepaczko [25] sur du cuivre
polycristallin, ont conduit & des résultats analogues & ceux présentés sur la figure 1.6. Sans
revenir A tous les travaux réalisés dans ce domaine, nous résumons la situation par les figures
1.7 et 1.8 ci-dessous (Klepaczko [26] et Klepaczko-Duffy [23]). La figure 1.7 schématise les

résultats des essais de saut de vitesse et de température pour les métaux CFC. Sur la partie (a)
de cette figure, on représente les courbes contrainte-déformation du métal pour deux vitesses €;

et £, la température étant la méme pour les deux chargements. La courbe intermédiaire

représente la réponse du métal aprés un changement de vitesse a4 un certain niveau de

12
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déformation &;, la vitesse initiale étant ¢,. On remarque que cette courbe ne rejoint pas
instantanément celle qui correspond a la vitesse €; ; aprés une réponse instantanée représentée
par la quantité AG,, la courbe intermédiaire tend progressivement vers la courbe correspondant
a la vitesse €. L'effet de I'histoire de chargement est représenté par la quantité Ac,. On fait
les mémes constatations sur la partie (b) de la figure 1.7 ou il s'agit d'un schéma des essais avec

saut de température.

La figure I.8 schématise les essais de saut de vitesse et de température pour les métaux CC. La

courbe qui représente la réponse du métal aprés un changement de vitesse ou de température,
dépasse cette fois-ci la courbe représentant l'essai a vitesse constante €; ou a température

constante T; ; c'est I'une des différences entre le comportement des matériaux métalliques a

structure CC et celui des matériaux a structure CEFC.

~
[}
S~
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~—

0/\

Contrainte d'écoulement, g
Contrainte d'écoulement,

(b)

Contrainte d'écoulement, G =
o

Contrainte d'écoulement,

Déformation, € Déformation, €

Figure 1.7 : Schémas représentatifs de l'effet du trajet de chargement sur le comportement des
métaux CFC, Klepaczko [26].
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Figure 1.8 : Schémas représentatifs de l'effet du trajet de chargement sur le compbrtement des
métaux CC, Klepaczko et Duffy [23].

Ces observations montrent l'influence du trajet de chargement, et donc des changements
microstructuraux sur le comportement du matériau. La réponse instantanée Ac correspond a

une microstructure quasi-constante alors que celle différée Acy, correspond aux changements

de cette microstructure au cours de la déformation. Nous discuterons en détail, dans le cadre du
chapitre III, du role que joue I'évolution de la microstructure lors de la déformation plastique
des matériaux métalliques a structure CC. Aussi nous discuterons dans le méme chapitre, de

l'influence de I'histoire de la microstructure sur I'écrouissage du matériau.

De point de vue physique, les déformations plastiques des matériaux métalliques sont dues aux
interactions entre les différents défauts présents dans le réseau cristallin. La schématisation d'un
cristal parfait sans défaut ne peut rendre compte que des déformatiohs élastiques, qui résultent
des variations réversibles des distances interatomiques nécessaires pour équilibrer les
sollicitations extérieures. Les dislocations font partie des défauts les plus importants jouant un

role déterminant lors de la déformation plastique des matériaux métalliques. Pour cette raison,
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nous rappelons dans la partie suivante l'essentiel de la théorie des dislocations et des

mécanismes physiques qui contrdlent la déformation plastique dans les structures cristallines.
I.3. Dislocations et mécanismes physiques de déformation

1.3.1. Notion de dislocation

Dans le but d'interpréter théoriquement les glissements des plans cristallins lors de la
déformation plastique des métaux, le concept de dislocation a été introduit pour la premicre fois
en 1934 par Taylor [27], Orowan [28] et Polanyi [29]. Mais l'idée existait bien avant, des 1907
Volterra {30] avait évoqué pour la méme raison des discontinuités élastiques linéaires qu'il avait
appelé distorsions, celles-ci allant prendre plus tard le nom de dislocations. Plusieurs travaux
ont contribué a la mise en évidence de ces dislocations pour créditer les idées de Taylor,
Orowan et Polanyi. Mais ce n'est qu'en 1956 que Bollmann [31] et Hirsch et coll. [32], ont pu

observer celles-ci a l'aide du microscope €électronique.

Une dislocation avait été schématisée théoriquement par Volterra [30] comme étant une
singularité élastique résultant du processus suivant : on découpe un métal suivant une surface
limitée par une ligne fermée tracée au début. On sépare les deux levres de la coupure et on
remplit de matiére l'espace vide créé entre celles-ci. On recolle le matériau le long des deux
1evres et on supprime les forces extérieures appliquées pour créer le processus. Il subsiste le
long de la ligne une singularité élastique. Celle-ci, appelée plus tard dislocation, est un défaut
linéique. Physiquement, c'est une perturbation locale de l'arrangement des atomes qui résulte

d'un défaut d'empilement dans le cristal réel.

Une dislocation se déplace par une succession de translations rectilignes élémentaires identiques
dont le vecteur, noté b, est appelé vecteur de Burgers [33]. Deux cas particuliers de
dislocations rectilignes sont intéressants, ce sont les dislocations coins et vis : une dislocation
est dite coin si son vecteur de Burgers est perpendiculaire au vecteur unitaire tangent a sa ligne.
Elle est dite vis si ces deux vecteurs sont paralléles. Une dislocation non rectiligne peut

évidemment avoir un caractére mixte, i.e. coin en un point et vis en un autre.
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Figure 1.9 : Schématisation des dislocations coin, vis et mixte, Friedel [34].
1.3.2. Observations microscopiques

Lorsque plusieurs centaines de dislocations parviennent 4 la surface d'un cristal, elles créent des
marches assez importantes et peuvent donc étre observées a l'aide d'un microscope
glectronique. Elles sont visibles sous forme de tralnées noires. Des études basées sur la
microscopie électronique a transmission et 'analyse aux rayons X ont été réalisées par Burgahn
et coll. [35] sur un acier XC45 initialement dans un état standard, pour caractériser 1'influence
de la vitesse de déformation et de la température sur la microstructure au cours de la
déformation plastique. La figure suivante montre les structures de dislocations observées par

ces auteurs 3 un niveau de déformation plastique €, =5%, a l'aide du microscope électronique

A transrnission, apres des essais de compression quasi-statique (€= 3x107 s71, figure 1.10-a)

et dynamique (€ = 10° 57, figure 1.10-b) réalisés & une température T =293 K.
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Figure 110 : Structures de dislocations observées par microscopie électronique a
transmission sur un acier XC45 aprés des essais de compression, Burgahn et coll. [35].
a : Structures de dislocations observées aprés un essai quasi-statique ( € = 3x107° s71)

b : Structures de dislocations observées aprés un essai dynamique (€ = 10° s7h

Cette figure montre des variations caractéristiques du réseau de dislocations, lorsque la vitesse

de chargement augmente.

Le nombre de dislocations dans un métal est caractérisé par une grandeur appelée densité de
dislocations ; c'est leur nombre N par unité de surface S ou encore leur longueur cumulée ) L
par unité de volume V. Cette densité, que 1'on exprime en cm™2, est généralerhent mesurée a
partir des analyses d'observations par microscopie électronique ou encore a partir d'études
basées sur la diffraction des rayons X, Burgahn et coll. [35] et Ostwaldt et coll. [36].

1.3.3. Mouvements de dislocations dans les structures cristallines

A l'échelle microscopique, les déformations ‘plastiques dans les structures cristallines
correspondent aux déplacements relatifs d'atomes stables, apres reldchement des sollicitations
extérieures. Aux basses températures, les plans les plus denses en atomes subissent des
glissements par cisaillement dans la direction de la contrainte tangentielle maximale. Ces
glissements sont associés a une mobilité de dislocations qui peut correspondre dans le cas des
températures élevées & des mécanismes de glissement dévié ou de montée. On peut donc

qualifier les dislocations de porteuses de la déformation plastique.
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Lorsqu'une boucle de dislocation se développe, son plan de glissement (plan défini par son
vecteur de Burgers et par le vecteur unitaire tangent a sa ligne) peut dévier sur un autre plan
pour éviter un éventuel obstacle ; c'est ce qu'on appelle glissement dévié. Par ailleurs une
dislocation coin peut se déplacer normalement a son plan de glissement avec un transport de
matiere, on dit alors que la dislocation a monté d'un espace interatomique ; c'est le déplacement

par montée.

A l'échelle atomique, une dislocation est confrontée a un ensemble d'obstacles qui s'opposent a
son déplacement. Elle se trouve soumise en présence d'un champ de contraintes extérieures, en
plus de la cission interne qui provient de la résistance imposée par ces obstacles, a une cission
d'origine externe. Lorsque les valeurs de ces deux cissions deviennent égales, les dislocations
peuvent se déplacer et la déformation plastique commence. La cission moyenne nécessaire pour
activer les dislocations, que l'on note Ty, est appelée contrainte résolue de cisaillement. Elle est
reliée 2 la contrainte d'écoulement en cisaillement T ou en traction-compression G par les

formules d'homogénéisation de Taylor, qui s'écrivent :

T=F 1 16)
c=F; 1 '

F, et F; étant des coefficients d'homogénéisation.

1.3.4. Mécanismes physiques de déformation

Plusieurs mécanismes peuvent assister les dislocations afin de surmonter les obstacles
s'opposant a leurs déplacements dans le réseau cristallin, et sont donc responsables des
déformations permanentes. Ces mécanismes dépendent de la nature du matériau, de son énergie
interne, de 1'état de la microstructure et des conditions de chargement (vitesse de déformation et
température). Pdur des vitesses de déformation, €, n'excédant pas 5- 10° s_l, la variation de la
contrainte d'écoulement des métaux en fonction de la température 2 un niveau de déformation

fixé, est généralement schématisée par la figure ci-dessous.
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Figure I.11 : Schéma illustrant la variation de la contrainte d'écoulement des métaux avec la
température, Rosenfield et Hahn [19].

Cette figure montre l'existence de trois zones différentes.

1- Dans la premiére zone, la contrainte diminue fortement avec la température : la déformation y
est attribuée aux mécanismes thermoactivés, ce qui explique la diminution du niveau de
contrainte lorsque 1'on augmente la température. En effet, I'agitation des atomes apporte de
I'énergie thermique aux dislocations. Il en résulte une diminution de l'énergie mécanique
nécessaire a celles-ci pour surmonter ces obstacles, et donc une diminution de la contrainte

appliquée.

2- Dans la deuxi®me zone, on remarque un plateau athermique : la contrainte y est tres
faiblement influencée par la température. Dans cette zone, la déformation est régie par les
obstacles non localisés, qui ne sont pas influencés par l'agitation thermique. L'énergie
nécessaire au franchissement de ces obstacles par une dislocation est donc enti¢rement fournie
par le travail de la contrainte appliquée. Ce qui explique le fait que dans cette zone le métal est

trés faiblement sensible & la température.

Dans ces deux zones, les déformations sont essentiellement régies par les glissements des

dislocations vis.

3- Dans la troisiéme zone, le matériau présente de nouveau une sensibilité a la température.

L'énergie thermique peut contribuer a la mobilité ou & la création d'autres défauts, ce qui
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entraine différents mécanismes de déformation (fluage contrdlé par diffusion de lacunes, de
joints de grains ou d'atomes etc...). Dans cette zone ol la température est tres €levée, la cission
tangentielle dans le plan de glissement n'est plus la seule composante active de la contrainte
appliquée. Sa composante normale au plan de glissement ainsi que ses composantes dans
d'autres plans de déviation possibles peuvent devenir actives. On assiste donc dans cette zone,
4 des mécanismes de fluage et i des déplacements possibles par glissement dévié de

dislocations vis et par montée de dislocations coins.

Reprenons maintenant la figure 1.3 qui schématise la variation de la contrainte d'écoulement en

fonction de la vitesse de déformation.

1- Dans la premigre zone, ce sont les obstacles non localisés qui contrdlent la déformation. La
résistance de ces obstacles au mouvement d'une dislocation ne dépend pas de sa vitesse de
déplacement, ce qui entraine une insensibilité de la contrainte d'écoulement a la vitesse de

déformation.

2- Dans la deuxiéme zone, la déformation est régie par les obstacles thermoactivés. La vitesse
de déplacement d'une dislocation dépend de l'importance de l'activation thermique, ce qui
explique la sensibilité de la contrainte vis & vis la vitesse de déformation. Nous allons voir la

forme de cette dépendance quand nous aborderons la théorie de l'activation thermique.

3- Dans la troisiéme zone qui est marquée par une trés forte influence de la vitesse sur la
contrainte d'écoulement, la déformation est probablement régie par des mécanismes
d'amortissement visqueux. Les dislocations dans les structures CC sont soumises, en plus des
forces de friction liées 2 la résistance des obstacles, & des forces de nature visqueuse, qui jouent
un rdle primordial lors de la déformation des métaux en régime trés rapide. Plusieurs modeles
partent de I'hypothése d'un amortissement visqueux linéaire a l'échelle microscopique et
aboutissent  des lois constitutives semblables a celles décrivant le comportement des fluides
visqueux Newtoniens. Cette viscosité est due a une dissipation de I'énergie des dislocations par‘

émission phonique et par interactions avec les gaz d'électrons et de phonons.

On sait que dans les métaux, la célérité des ondes élastiques de cisaillement limite
supérieurement la vitesse de glissement des dislocations vis. Lors d'un chargement
extrémement rapide permettant a ces dislocations d'atteindre des vitesses considérables, en
comparaison avec cette célérité, apparaissent des effets analogues a ceux de la relativité
restreinte. Notons qu'une analyse théorique de ces effets relativistes avait été faite par
Weertman [37].
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Les mécaqismes de déformation des métaux dépendent donc de la nature du matériau, de son
énergie interne, de I'état de la microstructure et du domaine de la température et de la vitesse.
Cependant, les essais macroscopiques sont insuffisants pour parvenir A une identification siire
et complete de ces mécanismes. Ces essais permettent de déterminer I'évolution des variables
macroscopiques, mais ne rendent pas compte de lI'évolution de la microstructure. Les
expériences macroscopiques doivent étre accompagnées d'observations microscopiques pour.
déterminer 1'état des dislocations et des autres défauts dans le réseau cristallin. De plus, les
résultats de ces observations doivent étre corrélés aux prédictions des modeles théoriques. Une
représentation synthétique de ces idées est donnée par les cartes de déformation proposées par
Frost et Ashby [38]. Ces cartes classent les mécanismes de déformation susceptibles d'entrer en
Jjeu pour un métal donné, selon les domaines de la température et de la vitesse. Un exemple de

ces cartes est présenté par la figure suivante :

TEMPERATURE [°C]

0 400 800 1290 1690
107! _-._r..._-‘..- e~k — L 10*
Résistance théorique CHRONIUM :

d=0.1 mm
11781
1072 . N | 103
1 Plasticit
L Recristalisa_tion
b_ﬂ i dynagnique

Contraint e normalisée de cisaillement, T/}

Contrainte de cisaillement & 27°C, 1 [MPa]

1075 | 1
: | coulement diffusionel L 7]
] f T .

10-6 l D1ffusnf)n par parois l | DiMusion dans le réseau
0 0.2 . 0.4 0.6 0.8 1.0

Température ~adim ensionnée T/T_
Figure I.12 : Carte de déformation du chronium ; diameétre du grain de l'ordre de 100 um,
Frost et Ashby [38].

Nous allons voir dans la partie suivante que dans le domaine de l'activation thermique, les
essais différentiels de saut de vitesse et de température peuvent donner, au moyen de la
détermination de I'enthalpie et du volume d'activation, des indications sur les mécanismes de

déformation mis en jeu.
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En résumé, les mécanismes physiques de déformation dans les réseaux cristallins sont classés

selon les domaines de température et de vitesse en quatre grandes catégories :

1- les mécanismes athermiques.
2- les mécanismes thermoactives.
3- les mécanismes de fluage controlé par la diffusion.

4- les mécanismes d'amortissement visqueux.

Par la suite, nous nous limiterons au comportement des métaux CC dans le domaine de
température n'excédant pas le tiers de Ia température de fusion du métal et dans le domaine de

vitesse de déformation ol les effets d'amortissement visqueux sont négligeables.
1.4. Théorie de l'activation thermique

1.4.1. Equation d'état régissant le franchissement d'un obstacle
localisé

Lorsqu'une dislocation est en interaction avec un obstacle thermoactivé, sa vitesse est
déterminée par le temps caractéristique qu'elle met pour franchir cet obstacle. On montre, dans
le cadre de la théorie de l'activation thermique, que la vitesse moyenne v de déplacement d'un
ensemble de dislocations en interaction avec un obstacle localisé suit une loi de distribution

statistique de type Boltzmann (d'aprés Conrad [39]) :

—AG(‘E*,T)

T ¥.7)

V=1, exp

ou le facteur pré-exponentiel ¥V, est li€ a la fréquence fondamentale d'oscillations du segment de

dislocation impliqué par I'activation, alors que le terme exp(‘A%T) est lié & la probabilité, au

sens de Boltzmann, du franchissement de la barriére d'énergie AG par ce segment. Le facteur
v, s'écrit : '

*

_ _bA
Vo = ?— "Vp (1.8)

] étant la longueur du segment de dislocation impliqué par l'activation, k la constante de
Boltzmann, v, la fréquence de Debye dont la valeur est 10'3 s7! et A" l'aire balayée par la

dislocation au cours de l'activation thermique.
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Considérons une dislocation en interaction avec un obstacle localisé imposant un seuil d'énergie
G(T). L'énergie thermique AG produite par I'agitation des atomes dans le réseau cristallin et
transmise 2 la dislocation lors du franchissement de cet obstacle, est appelée énergie libre
d'activation. Elle dépend de la température T et de la contrainte effective T , celle-ci représente
la partie de la contrainte appliquée, qui contribue a l'activation de 'obstacle. Les deux quantités
d'énergie G(T) et AG sont liées par 'équation suivante, V" étant le volume d'activation :

, T) = G(T) - jf V'(8) a8 (L.9)

Soit ’ttn(T) la contrainte intrinséque imposée par l'obstacle, il s'agit typiquement de la

contrainte de Peierls-Nabarro dans le cas des réseaux CC ou de la contrainte imposée par les
foréts de dislocations dans le cas des réseaux CFC. Les deux quantités d'énergie G(T) et

AG(’C*,T) s'écrivent :

G(T)=j::“ V(&) d& et AG:j:f"V*(F,) dé - 11

Plusieurs auteurs tels que Ono [40] et Kocks et coll. [41] se sont intéressés au profil d'une
dislocation dans un champ de potentiel. Il ressort de leurs €tudes que I'énergie libre d'activation
AG s'écrit en fonction de la contrainte effective 1" et de la température T sous la forme

suivante :
q

« \P '
AG(t", T)=G(T)- 1—(%} (I.11)

ol les coefficients p et q caractérisent la géométrie de I'obstacle a franchir. Pour que ces deux

paramétres aient une signification physique, leurs valeurs doivent étre comprises dans les
intervalles 0<p<let1<q<2, [41].

La vitesse de déformation plastique résultant du mouvement d'un ensemble de dislocations
mobiles de densité p,, animées d'une vitesse moyenne de déplacement Vv, est donnée par la

relation d'Orowan [42] : |
“Yp =Pm bV (1.12)

En combinant les deux relations (1.7), (1.8) et (1.12), on obtient I'équation suivante :

—AG(T*, T)

- (1.13)

'.Yp ;Yo " €Xp
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ot le terme pré-exponentiel ¥, est donné par :

’Yo =Pm0-Vp 'bz
A | (1.14)
n=1—2

n étant un coefficient qui caractérise la géométrie de la dislocation et de l'obstacle dans le cas

des vallées de Peierls.

La relation (I.13) représente une équation d'état qui régit le franchissement thermoactivé d'un
obstacle localisé. En régle générale, tout processus thermoactivé suit a une loi de cette forme ;
c'est I'équation d'Arrhénius. La microstructure intervient dans cette équation par le biais de la
densité de dislocations mobiles Py, .

Signalons que si la vitesse de déformation est trop élevée, le temps caractéristique que met une
dislocation pour franchir un obstacle thermoactivé devient trés important par rapport au temps
qui lui ést nécessaire pour passer entre deux obstacles. Par conséquent sa vitesse n'est plus

déterminée & partir de l'expression (1.7) qui découle de I'activation thermique.

1.4.2. Utilité de quelques grandeurs liées a l'activation thermique
Vu l'importance du volume d'activation V" et de I'enthalpie libre d'activation AH dans l'étude
des mécanismes thermoactivés, il est intéressant de les rappeler dans cette partie. L'enthalpie
AH est donnée par la relation thermodynamique suivante :

AH=AG+T-AS . (1.15)

La quantité AS dans cette équation représente l'entropie d'activation ; c'est une mesure du

désordre 2 l'intérieur du systéme thermodynamique. Cette entropie est donnée par :

0AG
AS = - — 1.16
( 3T l‘ | (1.16)
En général, la relation (1.9) s'écrit sous la forme :
AG(t", T)=G(T)-T -AS-p-AV - TV (E)E (1.17)
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ol AV est la variation de volume du systéme thermodynamique et p la pression que celui-ci
subit. Le terme T - AS qui représente la variation d'é€nergie interne du syst¢éme due au désordre
a l'intérieur de celui-ci, est souvent négligé quand il s'agit de basses températures. Dans le
cadre de I'nypothese d'incompressibilité plastique, on néglige le terme p-AV et on retrouve

donc 1'équation (1.9).

Le volume d'activation, V', est donné en fonction de I'énergie libre d'activation, AG, par :
x 0AG
\Y =_(—* j (1.18)
ot Jt

En dérivant I'expression de AG que l'on déduit a partir de I'équation d'Arrhénius (1.13), par

: . * . ' . . *
rapport 4 la contrainte effective T , on obtient I'expression suivante du volume V

V= kT(ﬂn—(Y—)J (1.19)
T .

ot

D'aprés cette relation, le volume d'activation apparait comme une mesure de la sensibilit€ de la
contrainte 2 la vitesse de déformation. On peut donc mesurer sa valeur en faisant des sauts de

vitesse au cours d'un essai a température constante.

De méme, en dérivant l'expression de In(Y) que l'on déduit a partir de I'équation (1.13), par
rapport 2 la température et en utilisant les relations (1.15) et (1.16), on aboutit a I'expression de
l'enthalpie libre d'activation :

I1n()

AH=k T?. | —=U 1.20
, (aT j | 1.20)

En écrivant la différentielle de la fonction In(y), dont les dérivées partielles sont données par

les relations (I1.19) et (1.20), et en considérant un essai a vitesse de déformation constante, on
obtient : '
ot

AH=-v*.T. || )
T(aTL (1.21)

* 3 ’ T [N
Donc, en mesurant le volume V' et en faisant des sauts de température au cours d'un essai a
vitesse de déformation constante, on peut déterminer la valeur de AH. La mesure de ces deux
paramétres, a partir d'essais différentiels, peut conduire a identifier ou au moins a restreindre

'ensemble des mécanismes de déformation mis en jeu. Cette identification qui se fait au moyen
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de comparaison des résultats de I'expérience aux résultats prévus théoriquement pour chaque

mécanisme, n'est pas toujours évidente et doit étre corrélée a des observations microscopiques.
L.4.3. Cas des matériaux métalliques a structure cubique centrée

Dans le domaine d'activation thermique, les obstacles qui contrdlent le plus la déformation
plastique dans les réseaux CC sont les vallées de Peierls-Nabarro (Dorn et Rajnak [43]). Celles-
ci imposent une résistance intrinséque qui s'exerce en permanence sur les dislocations, et qui
est beaucoup plus importante que la force de freinage visqueux lorsque l'activation thermique
est prédominante. Pour se déplacer, les dislocations ont besoin d'un seuil d'énergie pour
vaincre cette résistance ; c'est ce que l'on appelle énergie d'activation G(T). Le franchissement
d'une vallée de Peierls-Nabarro par une dislocation s'effectue au moyen d'une formation

thermoactivée d'un double décrochement dont le principe est le suivant :

Figure 1.13 : Franchissement d'une vallée par formation d'un double décrochement ; G(x)
estle potentzel de Peierls-Nabarro, A et B sont les points d'ancrage de la dislocation, d” estla

distance d'activation et v la vitesse de décrochement, Dorn et Rajnak [43].

Lorsqu'une dislocation est ancrée en deux points A et B (figure 1.13 ci-dessus), une
constriction locale puis un arc critique se forment successivement pour permettre a la dislocation
de sauter vers la vallée suivante. La totalité de la dislocation franchit l'obstacle apreés une

expansion latérale d'un double décrochement.
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I.5. Modeles de comportement viscoplastique

Les modeles de comportement mécanique permettent d'écrire des relations entre la contrainte, la
déformation, la vitesse de déformation, la température et la pression. D'autres variables, que
I'on note SJ-, li€es a 'état de la microstructure (densité de dislocations, diametre du grain
etc...), peuvent entrer-en jeu pour décrire le comportement plastique ou viscoplastique du
matériau. On cherche le plus souvent & déterminer des relations unidimensionnelles. Leur
utilisation dans les codes de calcul pour accéder au comportement d'une structure en

chargement multidimensionnel se fait au moyen des critéres d'écoulement.

" Dans lI'hypothése des petites déformations, on découple de fagon additive la déformation
élastique €, et celle inélastique ou permanente €, qui peut étre plastique, viscoplastique ou

thermique. Les relations unidimensionnelles qui décrivent le comportement plastique ou

viscoplastique des matériaux, s'écrivent dans le cas des approches empiriques sous la forme :

F(o, €, 5. p, T )=0 (1.22)

Dans le cas des approches basées sur |'évolution de la microstructure, elles s'écrivent :
Fo, €5, p, T, S} )=0 (1.23)

Dans la suite, les variables G, €, et {-':p peuvent correspondre dans ces relations aux quantités
équivalentes G, €, et €.

1.5.1. Modeles empiriques

Les relations empiriques sont déduites d'études purement expérimentales. Leurs expressions
sont généralement simples et ne comportent pas, contrairement & certaines relations semi-
empiriques, un nombre trop élevé de paramétres. Ainsi, elles sont relativement faciles a mettre
en oeuvre dans les codes de calcul. Parmi les premiéres lois de ce type, citons celle de Ludwik
[44] qui s'écrit sous la forme : ‘ ‘

G =0, +A.g," +flog(¢) (1.24)

oi les paramétres A et n sont liés a I'écrouissage du matériau alors que {3 quantifie la
sensibilité 2 la vitesse de déformation. Bien que les lois de ce type ne prennent pas en compte
I'influence de la température sur la réponse du matériau, elles sont a la base de plusieurs

formulations empiriques proposées par la suite, et qui tiennent compte de cette influence.
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Pour tenir compte de la sensibilité de I'écoulement viscoplastique des matériaux vis a vis de la

température, plusieurs auteurs tels que Norton [45] et Nadai [46] ont utilisé des relations

j B (1) (T
t=A R R — 1.25
(vo] (Yo) (To) 2

T étant la contrainte de cisaillement, vy, la déformation plastique de cisaillement et les

constitutives de la forme :

parametres Y,, ¥, et T, des valeurs de référence respectives de la déformation, de la vitesse de

~ déformation et de la température. Les paramétres A et n sont liés a I'écrouissage du matériau
alors que les exposants Vv et m caractérisent respectivement l'adoucissement thermique et la
sensibilité a la vitesse de déformation. La forme de la relation (1.25) suppose que les effets de
l'adoucissement thermique, de l'écrouissage et de la sensibilité a la vitesse sont découplés. Or,
on sait qu'il existe une dépendavnce entre ces effets. Pour cette raison, Klepaczko [47] propose
une relation constitutive exprimant le module de plasticité A, le coefficient d'écrouissage n et

celui de sensibilité 2 la vitesse m en fonction de la température. Cette relation s'écrit

o=A(T) ¢,

pn(T) .gpm(T) (1.26)

Les variations des paramétres A, n et m en fonction de la température pour les métaux CFC

sont schématisées sur la figure suivante :
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Figure I.14 : Influence de la température sur les coefficients A, n et m dans le cas des
métaux CFC, Klepaczko [47].

Des formes similaires 2 'équation (1.26) ont été utilisées par Clifton et coll. {48], Fressengeas

et Molinari [49, 50], Klepaczko et coll. [51]. Parmi les autres formulations empiriques
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proposées dans la littérature’par un grand nombre d'auteurs, nous nous limiterons a la citation
de celles dé Johnson-Cook [52, 53], de Litonski [54], de Cowper-Symonds [55], de Steinberg
et coll. [56]. Rappelons ici la relation constitutive modifiée de Cowper-Symonds qui-est pré-
programmée dans le code Lagrangien aux €léments finis Abaqus [57], elle s'écrit sous la forme
suivante :

c=A(T) ¢

n(T) .[1+B(T). ¢ 1/p<T)] (1.27)

p p

ol le terme A(T)ep“(T) est souvent noté co(ep ,T), les parameétres A et n sont liés a

'écrouissage du matériau alors que B et p caractérisent la sensibilité a la vitesse de
déformation. L'effet de I'adoucissement thermique intervient dans les expressions de ces

parametres qui s'écrivent en fonction de la température.

Une autre relation constitutive trés utilisée dans les codes de calcul en dynamique rapide est
celle de Johnson-Cook [52], celle-ci s'écrit sous la forme : '

Ty, -T

m 0

c5=[A+B-sp“]-{HC-ln(z—p—H-[l—@r] ot " o=_L"To (1.28)

T, et £, étant des valeurs de référence de la température et de la vitesse de déformation et Ty, la
température de fusion du matériau. Les coefficients A, B, C, n et r constituent 'ensemble
des paramétres du modéle. Pour une température T =T, et une vitesse € =¢,, 'équation se
réduit a celle de Ludwik et le paramétre "A" désigne donc la limite d'élasticité dans ces
conditions de température et de vitesse. Les coefficients "B" et "n" représentent les effets de
l'écrouissage alors que "r" et "C" caractérisent respectivement I'adoucissement thermique et la
sensibilité & la vitesse. La forme de la relation (1.28) prévoit l'effondrement de la contrainte
d'écoulement a la température de fusion, Ty, du matériau. ' '

Plusieurs auteurs ont contribué a la détermination des parametres de ce modele dans une large
gamme de vitesses de déformation et de températures pour divers métaux et alliages. Les
différents types de chargement utilisés et les valeurs identifiées des parametres sont regroupés

dans la référence [52].

Le modele de Johnson-Cook, vu sa forme simple, est facilement adaptable aux codes de calcul.
De plus, il présente 1'avantage de ne pas comporter un grand nombre de parametres a identifier.
Cependant, dans ce modele, les effets de I'écrouissage, de I'adoucissement thermique et de la

sensibilité a la vitesse de déformation sont considérés séparément.
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1.5.2. Modele quasi-empirique basé sur la loi en puissance

En se basant sur la relation constitutive (I1.26) et sur I'équation d'Arrhénius (I1.13), Klepaczko
[58] propose une formulation quasi-empirique pour décrire le comportement des matériaux

métalliques lorsque l'activation thermique est prépondérante. Pour cela, il introduit le parametre
de Zener-Hollomon [13] donné par :

€ AG
7 =P = .
[éoj exp(k.T) (1.29)

Lorsque la déformation est régie par un seul mécanisme, AG correspond a I'énergie libre
d'activation de ce dernier. Par contre, si plusieurs mécanismes concourent au contrdle de la
déformation, la quantité AG perd toute signification physique et ne représente qu'une énergie
d'activation apparente. Néanmoins, elle est utilisée au moyen de l'introduction du parametre de
Zener-Hollomon. Dans ce modele, Klepaczko tient compte de la contribution des mécanismes
_d'amortissement visqueux pour décrire le comportement des métaux dans un large domaine de

vitesse de déformation. La relation constitutive obtenue s'écrit :

c=C(0).¢, +sp)“(@){zm(@)}+n.<ép ~&,) od @=Tl (1.30)
La fonction C(©) étant donnée par :
C(©)=C-[1-(0-p)-exp(q-(1-0))] (1.31)

~ L'opérateur (x) utilisé dans I'€quation (1.30) s'écrit :

0 pour x<O

(x) = { (1.32)

1 pour x20

Les coefficients C, p et q sont des constantes du matériau, T, sa température de fusion alors
que €, et £, représentent une déformation de référence et une vitesse critique. Lorsque la
vitesse de déformation dépasse la valeur €, le modele prend en compte les mécanismes
d'amortissement visqueux. C'est donc le terme lié a la viscosité, dans I'équation (1.30), qui
l'emporte lorsque les vitesses sont trés élevées. Par contre, lorsque I'on est dans le domaine de

l'activation thermique, c'est le premier terme qui 'emporte.

Pour les métaux CFC, les fonctions n(©) et m(©) s'écrivent :
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. n(@)=n, (1-0) pour ©<|]
o -0 pour ©<0.5 (1.33)
m(®)= '
0, (0-0,) pour 0.5£0<1

ou les parametres n,, o, 0., et ©, sont caractéristiques du matériau. Quant aux métaux 2

structure CC, ces deux fonctions sont données par :

n(@):no-ll pour ©<1
Ko ; (L34)

rn(G))k=(a-@)~exp(—-b-®)+ozo-(9r pour ©<1

ol les paramétres a, b, 0, et r sont des constantes caractéristiques du matériau. Pour ce qui
concemne le module de cisaillement élastique 1 qui apparait dans la relation (1.34), il est donné

en fonction de la température, T, par I'expression empirique universelle suivante [S9] :

H(O) =i, -[1 -(9)- pr[e* (1 - (é)m (1.35)

ol 8" est une constante liée au matériau et U, le module de cisaillement 2 0 K.

1.5.3. Modeles basés sur les mécanismes physiques de déformation
Introduction

L'étude des mécanismes physiques de déformation i I'échelle microscopique, permet de
remonter au comportement macroscopique moyen des matériaux. Dans ce cadre, plusieurs
formulations semi-empiriques sont proposées pour modéliser le comportement des matériaux
métalliques (Johnston et Gilman [60], Gillis et Gilman {61], Gilman [62, 63], Kocks [64],
Mecking-Kocks [65], Estrin-Mecking [66], Follansbee-Kocks [67], Zerilli-ArmStrong [68]
etc...). Ces modeles sont basés sur les mécanismes physiques de déformation et sur I'évolution
de la microstructure au cours de la déformation. Il n'est pas toujours simple de les mettre en
oeuvre dans les codes de calcul. Ils nécessitent parfois la détermination et/ou I'identification
d'un nombre trop élevé de parametres, ce qui n'est pas toujours évident. De plus, ils présentent
des difficultés de mesure de nombreuses variables physiques, dont la densité de dislocations
mobiles (paramétre dont on ne connait pas jusqu'a présent une technique de mesure).
Néanmoins, ces formulations permettent d'expliquer les évolutions des variables
macroscopiques a partir des mécanismes physiques de déformation et de 1'évolution de la

microstructure. Dans cette partie, nous nous intéresserons plus particulierement aux modeles
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basés sur les concepts physiques de l'activation thermique et de la mobilité des dislocations, et
nous discuterons également de fagcon non exhaustive des modeles li€s aux mécanismes

d'amortissement visqueux.
1.5.3.1. Modé¢le de Gilman

Nous avons vu dans la partie consacrée a la théorie de 'activation thermique, qu'il existe une
certaine correspondance entre la vitesse moyenne, ¥, de déplacement des dislocations et la
contrainte effective, T, ( d'apres les relations (1.7) et (I.11) ). En 1959, pour décrire des
résultats expérimentaux obtenus sur des cristaux de LiF, Johnston et Gilman [60] proposent
une relation puissance entre la vitesse moyenne, V, des dislocations et la contrainte, T,
appliquée. Plus tard, Gillis et Gilman [61] proposent, en 1965, d'écrire cette correspondance
entre la vitesse, ¥, de déplacement d'une dislocation et la contrainte appliquée, T , sous la

forme :

v=v -exp(—-Bj (1.36)

T

ot le facteur pré-exponentiel, v", est une limite supérieure de la vitesse de déplacement d'une
dislocation ( c'est la célérité, C,, des ondes transversales dans le matériau ) et le coefficient D
représente la contrainte de trainage (contrainte provenant de la résistance imposée par les
obstacles aux déplacements des dislocations dans le réseau cristallin ).. Par la suite, Gilman [62,
63] propose d'écrire une relation constitutive du matériau en combinant I'équation (1.36) avec la
relation d'Orowan (I.12), puis en quantifiant I'accumulation de la densité, pp,, de dislocations
mobiles par une équation d'évolution. La combinaison des deux relations (1.12) et (1.36)
conduit a la relation suivante : ‘

Doy PmDCel (L.37)
T 'Yp

Pour quantifier 'évolution de la densité, p,,, de dislocations mobiles, il faut connaitre a chaque
instant leur nombre dans l'unité de volume du cristal. D'aprés Gilman, ce nombre ne peut €tre
qu'une fraction du nombre total de dislocations existantes, car un certain nombre de celles-ci
peut rester immobile ou venir se bloquer par les obstacles qui s'opposent a leurs déplacements.
Les dislocations tendent  se multiplier au cours de la déformation (sources de Frank-Read) ; ce
processus a également pour effet de multiplier les interactions possibles des dislocations entre
elles ou aux frontidres des grains (joints de grains), avec possibilité d'ancrage. Gilman définit

un comportement moyen des dislocations en mouvement, en considérant essentiellement :

* |e processus de multiplication des dislocations aux faibles déformations.
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* l'approc{le d'un régime permanent aux fortes déformations avec, en plus, un blocage se
traduisant par l'écrouissage.

Gilman pense que les dislocations vis, en s'entrecroisant, en engendrent d'autres de sorte que le
taux de variation de la densit€¢ moyenne, p, de dislocations serait proportionnel 4 la déformation

plastique ; il propose alors l'équation ci-dessous pour écrire I'évolution de la densité, p, de

dislocations au cours de la déformation, M étant un facteur de croissance :
dp= Mdep (1.38)

S'agissant du mouvement des dislocations, seule une fraction, f, de celles-ci peut devenir
mobile. Cette fraction doit €tre une fonction décroissante de la contrainte, ses diminutions
successives devant se traduire par des accroissements de la densité, p, puisque la probabilité de -

rencontre des dislocations augmente. Pour écrire 1'évolution de la fraction, f, des dislocations

mobiles, Gilman propose I'équation suivante ol A est un coefficient d'atténuation :
di=-A-f-dp (1.39)

Les deux équations (I1.38) et (I.39) conduisent a l'expression suivante de la densité de

dislocations mobiles en fonction de la déformation plastique :
P =fo-(Po+ M g, )-exp(-A-M-¢,) (1.40)
Dans le cadre de ce formalisme, I'évolution de la densité, p,, de dislocations mobiles au cours

de la déformation plastique dans le cas des matériaux métalliques a structure CC, est décrite par

la courbe de la figure suivante :

m
o
o0

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.12
Déformation plastique, Y,

Densité de défauts mobiles, p_ [cm™?]

Figure 1.15 : Variations de la densité de dislocations mobiles avec la déformation plastique

~ d'apres l'approche de Gilman [62].
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Cette forme d'évolution de la densité, p,, de dislocations mobiles apporte des explications
concernant les limites supérieure et inférieure d'écoulement qui apparaissent avant le début de
durcissement des matériaux métalliques a structure CC : la limite supérieure est due a une
avalanche de dislocations mobiles qui se produit a un certain niveau de déformation, cette
avalanche relaxe le matériau et favorise ainsi la déformation plastique. La limite inférieure
correspond & un maximum de densité de dislocations mobiles ; nous assistons juste aprés ce
maximum 2 une décroissance de la densité, p,, et donc a une croissance de la contrainte

d'écoulement.
1.5.3.2. Modele de Zerilli-Armstrong

Ce modele est basé sur la théorie de la mobilité des dislocations et sur I'activation thermique. En
, . V. . L . , . . *
remplacant dans l'expression de I'énergie d'activation (1.9), le volume d'activation, V', par sa

valeur moyenne donnée par

Ve[ Vi e (141)

et en combinant le résultat avec 1'équation d'Arrhénius (I.13), on obtient :

v -"c* k- T Y
=1+—".ln ~£ 1.42
G(T) " G(T) n(vs] -0

Cette relation s'écrit, _\7: étant le volume d'activation moyena 0 K :

FION 2 R PN 2 O 5 43
T \GT) | T \V,) T G(T) | 4P

(o]

Les auteurs considérent que dans le domaine de l'activation thermique, l'énergie totale
d'activation, G(T), varie peu avec la température. De plus, ils ont remarqué expérimentalement

1 (V . . kT [Yp)
que le terme —-In| = | est quasiment constant et que la quantité ‘In| —| est
' T \Y% . G(T) vP

0

négligeable devant l'unité. Ils ont, donc, écrit 1'équation (1.43) sous la forme suivante :

1 vt} k Y
— . In| =2 +B, =—In| & L44
T ( Go ) BO Go H(ng ( )

11 en découle I'expression suivante de la contrainte effective
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T =B-exp|— B, -T+B, -Tln(%] (1.45)
(0]

A cette contrainte qui provient de la contribution des mécanismes thermoactivés, il convient
d'ajouter la contribution, T, des mécanismes athermiques. Pour cela, Zerilli et Armstrong

utilisent la loi de Hall-Petch [69, 70, 71] qui s'écrit sous la forme suivante :

1 =1,+B, D2 (1.46)

i

ot D est le diamétre du grain et T, et 3, des parametres caractéristiques du matériau. Pour les

métaux CFC, le comportement thermoactivé est fortement dépendant de la déformation. Les
auteurs pensent que le mécanisme régissant la déformation de ces métaux est le croisement des

. . . PN ' . . * . N
dislocations dans le réseau, et considérent que le volume d'activation, V , est proportionnel a

la racine carrée, yp/2, de la déformation plastique. Par suite, le facteur B dans la relation (1.45)
devient proportionnel a yp/2, ce qui conduit a l'expression suivante de la contrainte

d'écoulement :
=0, +Cy-yy2 exp|~ C3-T+C, Tin(7, )] (147)

Pour les métaux CC, le volume d'activation, V', est indépendant de la déformation puisque
seule la force de Peierls-Nabarro est responsable du comportement thermoactive. Les auteurs
adoptent I'équation empirique d'Hollomon pour décrire I'écrouissage et parviennent a la relation
suivante :

=0, +C5 7,0 +C -exp|- C3 T+Cy T In(¥,)] (1.48)

Cette formulation qui est trés utilisée en calcul de dynamique rapide, présente l'avantage de ne
pas comporter un grand nombre de paramétres. De plus, elle découple les effets de
l'adoucissement thermique et de la sensibilité a la vitesse de déformation et reste valide, d'apres
la littérature, dans une large gamme de vitesses de déformation et de températures. Cependant,
il ne faut pas Oter de l'esprit qu'elle est déduite a partir de la théorie de l'activation thermique et
qu'elle ne peut pas étre utilisée dans le domaine des vitesses tres €levées ou les mécanismes

d'amortissement visqueux deviennent prépondérants.
1.5.3.3. Modele M. T. S. (Mechanical Threshold Stress)

Le modele MTS (ou‘modéle de contrainte de seuil) est développé originellement par Kocks [64]
et doit son évolution & de nombreux auteurs tels que Mecking et Kocks [65], Estrin et Mecking

[66], Follansbee et Kocks [67]. Selon ce modélc, la cinétique de I'écoulement plastique est
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contrdlée par la densité moyenne, p, de dislocations. La contrainte d'écoulement, 6,2 0K

appelée contrainte seuil s'écrit :
§=08-1L-b-\lp (1.49)

Le paramétre G est une constante caractérisant les interactions entre les dislocations a la
température O K, W et b sont le module de cisaillement et le module du vecteur de Burgers. La
contrainte & représente la contrainte théorique qu'il faut appliquer 2 0 K pour que les
dislocations arrivent  franchir les obstacles. Kocks et Mecking [65] proposent que lorsque

l'activation thermique est prépondérante, la contrainte d'écoulement, ¢, s'écrive sous la forme :

T) (1.50)
avec la condition suivante : S(ép ,T) — 1 lorsque T — 0.

Cette relation suppose que la contrainte d'écoulement est le produit d'un terme d'écrouissage et
d'un terme sensible & la vitesse de déformation et 2 la température. Elle découple, donc, de
fagon multiplicative l'effet de I'écrouissage de.ceux de l'adoucissement thermique et de la
sensibilité 2 la vitesse de déformation. Pour écrire 'évolution de la densité de dislocations,

Kocks et Mecking proposent l'équation suivante :

d _ :
Lok fp-ksp (L51)
dep_

Le premier terme correspond au stockage des dislocations aprés avoir parcouru une distance
égale au libre parcours moyen. Le second est associé a l'annihilation des dislocations par

restauration dynamique. La combinaison des deux relations (1.49) et (1.51) conduit a:

y A A_oc u-2b-kl
_GzA.(l__f’_] o R (1.52)
de, O A =a-u‘b-k1
N
ka

Cette relation montre que la contrainte & évolue au cours de la déformation vers une valeur de
saturation G.

D'aprés ce modele, les courbes contrainte-déformation pour différentes températures et/ou
vitesses de déformation se déduisent les unes des autres par des homothéties dont les rapports

dépendent des termes S(ép ,T).
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~

Dans 1'équation (I.51), le second terme du deuxi¢me membre est associé a l'annihilation des
dislocations par restauration dynamique. Celle-ci étant un processus thermoactivé, ce terme

devrait étre sensible a la vitesse de déformation et a la température.
1.5.3.4. Formalisme de Klepaczko
Introduction

Pour modéliser le comportement des métaux, Klepaczko propose un formalisme basé sur
l'activation thermique et sur 1'évolution de la microstructure au cours de la déformation. Ce
formalisme qui reste valable dans un domaine de vitesses de déformation comprises entre 107
et 10° 57! et pour des températures inférieures au tiers de la température de fusion du métal,
consiste a lier les grandeurs macroscopiques a un ensemble de variables, que l'on note §;,
décrivant 1'état de la microstructure (densité de dislocations, taille du grain etc...) et a évaluer
I'évolution de ces variables au cours de la déformation. Il repose sur les trois hypotheses

suivantes :

1- le cisaillement est le mode fondamental de la déformation aux basses températures.

2- la cission résolue de cisaillement T, est la somme d'une composante T, résultant des

interactions entre les dislocations et les obstacles non localisés (joints de grains, précipités,
* o, . . . .
etc...) et d'une composante T, résultant des interactions entre les dislocations et les obstacles

thermoactivés.

Ty =Ty +T, | (153)

La relation entre cette cission et la contrainte d'écoulement pour un polycristal est donnée par les

formules d'homogénéisation de Taylor (1.6).

* . . . . .
3- deux termes, T, et T, contribuent, donc, 2 la contrainte d'écoulement dans le domaine

d'activation thermique ; le second terme correspond a la réponse instantanée de la
microstructure soumise a un chargement donné tandis que le premier correspond a I'histoire des

changements microstructuraux au cours de la déformation.

Ce formalisme repose, comme nous allons le voir par la suite, sur une relation cinétique liant la
contrainte d'écoulement & l'état de la microstructure et sur un systéme d'équations décrivant

I'évolution de cette microstructure.
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1.5.3.4.1. Interactions dislocations-obstacles athermiques

Un métal est constitué de nombreux cristaux diversement orientés, ceux-ci sont assemblés en
grains de tailles variables et d'orientations aléatoires. Ces grains sont séparés par des frontiéres
qu'on appelle joints de grains. Les grandes différences existant entre la déformation du
monocristal et celle du polycristal viennent a la fois de la désorientation entre les différents
grains et de la présence de ces joints qui ont un effet important sur les glissements des
dislocations. En arrivant au voisinage d'un joint, les lignes de glissement le traversent parfois
par déviation. Mais ces lignes s'arrétent souvent a une certaine distance avant d'atteindre le
joint. Dans ce cas, ce dernier constitue avec son voisinage une zone non déformée
plastiquement, et présente une barriére aux glissements des dislocations.

La vraie limite d'élasticité d'un polycristal correspond au déplacement de la premiere dislocation
dans un grain. Mais dans la pratique, une déformation permanente ne peut €tre mesurée que si
plusieurs grains subissent des glissements. On définit souvent une limite conventionnelle

d'élasticité par la contrainte entrainant une déformation bien déterminée (en général 0.2% ).

En raison de la variation des propriétés physiques et mécaniques d'un gain a l'autre et des
interactions entre ces différents grains, un calcul rigoureux des contraintes internes dans un
polycristal s'avére trés délicat. Leur détermination a partir d'un raisonnement fondamental
tenant compte des déformations intergranulaires et intragranulaires nécessite des approches
statistiques. On admet généralement la relation empirique (I1.46) de Hall-Petch pour décrire
l'évolution de ces contraintes en fonction de la taille moyenne, D, du grain.

Au cours de la déformation, les dislocations se rassemblent en réseaux plans, réguliers et
denses appelés sous joints. Ces derniers se raccordent entre eux et divisent le cristal en sous
grains appelés structures cellulaires. Ce sont des domaines dont la taille, notée d, est tres
variable allant de quelques microns & quelques centaines de microns. Ces structures qui
contiennent une assez faible densité de dislocations formant un réseau tridimensionnel,

opposent une certaine résistance aux autres dislocations mobiles dans le cristal. Cette résistance

- est inversement proportionnelle a la racine carrée, 'dyz, de la taille des structures cellulaires. Les
travaux de Morrone et Duffy [72] montrent que le diametre, d, dépend de la densité moyenne,
p, des dislocations. Ils proposent I'expression suivante pour écrire cette dépendance :

min

d(p) = dppin 1+9p£(x- = —1] (1.53)
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X est une _constante caractérisant le diametre maximal de la structure cellulaire lorsqu'elle
commence a se former ( d,, =D, avec x <1, D, étant le diametre initial du grain ) alors

que d.;, correspond a la valeur asymptotique minimale du diametre, d, qui correspond a la

min

saturation ( grandes déformations ).

Quant a la contribution a I'écrouissage résultant des interactions entre les différentes
dislocations présentes dans le réseau cristallin, elle dépend de fagon linéaire de la racine carrée,
p“ 2 de leur densité moyenne. Ceci est illustré par la figure 1.16 ci-dessous, celle-ci présentant
les variations de la contrainte équivalente, G, et de la cission maximale, T, , en fonction de la

densité moyenne, p, de dislocations pour du fer Armco déformé sous différents types de

chargement.

250

Fer Armco

200

150

100

Traction
Torsion

Contrainte équivalente el cission maximale [MPa])

50 Traction-torsion
Torsion inversée §A
0 ; ; i , . . - x10*
0 4 8 12 16 20 24

Densité de dislocation, p”2 [cm'l]

Figure 1.16 : Variations de la contrainte équivalente, G, et de la cission maximale, 7T,,,, en
fonction de la racine carrée de la densité moyenne, p, de dislocations pour du fer Armco

déformé sous différents types de chargement, d'apreés [73].

Ces différentes remarques permettent d'écrire, comme nous allons le voir par la suite, une
expression de la contrainte interne qui provient des interactions entre les dislocations et les

obstacles a longue portée dans le métal.

39



Chapitre [

1.5.3.4.2. Expression de la contrainte interne

Une forme générale de la contrainte interne en fonction de la densité moyenne, p, des
dislocations et des différents paramétres géométriques qui peuvent contribuer a l'écrouissage du
métal, est proposée par Klepaczko {26, 74] :

1 b
T, =0y WT) b-/p+ Z-(ai W /d—j (1.54)
i=2 i

Cette relation est une expression de la contribution a I'écrouissage du métal due aux interactions
dislocations-dislocations et aux interactions entre les dislocations et les autres obstacles a longue
portée dans le métal, le paramétre d; étant la taille du i obstacle. Les constantes
o i=2,...,n caractérisent la contribution & l'écrouissage de chacun de ces obstacles
indépendamment des autres alors que o caractérise la contribution des interactions
dislocations-dislocations. Les parameétres |L et b représentent respectivement le module
élastique de cisaillement du matériau et le module du vecteur de Burgers alors que l'entier "n"
désigne le nombre de types d'obstacles. Pour exprimer le module élastique de cisaillement,

u(T), en fonction de la température, on utilise la relation (1.35).

Dans le cas ot 'on ne considere que les contributions des interactions dislocations-dislocations

et les effets de la taille, D, du grain et de la taille, d, des structures cellulaires, la relation (1.54)

T, =0 WT) - b-yp+og-p /E(%—)+a3-u-\/’%‘ (1.55)
/ { 1
TM=H(T)b\/’6 Oy + 0y - -t_)-—p_-}d—(-p—)-*-a?" b_p_B (1.56)

L'influence de la taille, D, du grain sur I'écrouissage du matériau, quantifiée par la relation

se réduit a :

Soit :

(1.46) de Hall-Petch, est contenue dans le troisieme terme de chacune des deux expressions

(1.55) et (1.56). Cette derniére relation s'écrit de fagon condensée sous la forme :

1, =0ofp, d(p), D) w(T)-b-p (1.57)

Dans le domaine des vitesses comprises entre 107* et 10% s

et pour des températures
inférieures au tiers de la température de fusion du métal, les interactions entre les dislocations et

les obstacles a longue portée dans le métal sont trés faiblement sensibles & la vitesse de
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déformation et a la température. Le coefficient généralisé, o, y est, donc, trés faiblement
sensible a ces deux variables. On suppose aussi que dans ce domaine de vitesses et de
températures, les variations des deux parametres D et d au cours de la déformation sont assez
faibles pour qu'elles soient négligées. Dans ce cas, le coefficient a peut étre supposé constant

au cours de la déformation.
1.5.3.4.3. Expression de la contrainte effective

Nous avons vu ci-dessus que les obstacles localisés sont a l'origine de la contrainte effective,
', et que les dislocations se déplacent dans des métaux CC 2 travers les vallées de Peierls-
Nabarro par la formation thermoactivée de doubles décrochements. Pour ces métaux, le terme
7 (T) de 'équation (I.11) correspond  la contrainte de Peierls-Nabarro, que I'on note T;(T),

et la quantité G(T) représente l'énergie totale d'activation nécessaire pour former un double

décrochement et vaincre le potentiel de Peierls-Nabarro.

L'inversion des deux relations (I.11) et (I.13) conduit a 'expression suivante de la contrainte
effective :
l
VAL

T —'cp(T) 1 G0T) ln[YPJ | (1.58)

D'aprés Klepaczko [75], les variations de T;(T) et de G(T) avec la température s'écrivent sous

la forme :

r';(T)=rg-@ et G(T)=G, —— @59)

Tp et G, étant respectivement la contrainte de Peierls-Nabarro et I'énergie d'activation a la

température 0 K.

Dans le cas des matériaux métalliques a structure CC, le terme Y, étant donné par la relation
(1.14), 1a contrainte d'écoulement, T, s'écrit a partir des deux relations (1.57) et (1.58) sous la
forme :
Nk
* k-T Pm-N-Vp-b
=0 WT) - b-yp+1,(T)|1- In| FB— (1.60)
’ G(T) ¥
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Le coefficient généralisé, o, d'interactions dislocations-obstacles & longue portée dans le métal
est supposé constant dans le domaine des vitesses comprises entre 107 et 10° 57! et pour
des températures inférieures au tiers de la température de fusion du métal ( discussion faite a la
fin du paragraphe précédent ). Suivant cette hypothése, les seules variables qui décrivent
I'évolution de la microstructure parmi toutes celles qui interviennent dans les relations (1.58) et
(L.59), sont la densité, p,,, de dislocations mobiles et la densité totale, p, de dislocations. Ceci:
rejoint les affirmations de Kocks et coll. [41], de Ashby et Frost [76] ainsi que d'autres auteurs |
qui pensent que dans le domaine de l'activation thermique, les déformations plastiques dans les
métaux sont dues essentiellement aux glissements des dislocations vis. On peut, donc,
développer sur la base de la relation (1.60) et a partir de I'évolution de la microstructure, un
modele d'écoulement viscoplastique des matériaux métalliques a structure CC dans le domaine

de I'activation thermique.
1.5.3.4.4. Evolution de la microstructure

L'évolution des deux variables microstructurales p et p,, au cours de la déformation est en

général décrite par le systéme différentiel suivant :

%)—zfl(Yp’ T’ P, pm)

o (L61)
) .
e =h{iy TP on)

Pour une histoire connue de température et de vitesse de déformation, l'introduction de la
solution du systéme différentiel (I1.61) dans l'équation (1.60) conduit a I'évolution de la

contrainte en fonction de la déformation plastique.

La construction d'un modéle de comportement viscoplastique des matériaux métalliques en
utilisant ce formalisme nécessite une représentation de I'évolution des deux variables
microstructurales p,, et p. Deux approches sont généralement utilisées pour expliquer

I'évolution de ces deux variables.

1- La premiére associe la déformation plastique a I'accumulation des dislocations. Elle est basée
sur des raisonnements théoriques pour formuler mathématiquement l'évolution de ces
dislocations. Cette approche a été utilisée par Gilman [62, 63], Kocks [64], Mecking et Kocks
[65], Estrin et Mecking [66], Follansbee et Kocks [67] et Klepaczko [74 ] et [77].

42



Chapitre [

2- La deuxi®éme approche est basée sur 1'observation microscopique du comportement moyen
d'un grand nombre de dislocations pour déterminer I'évolution de leur densité. Elle a été utilisée
par Bergstrom [78], Doner et coll. [79], Klepaczko [75] et Morrone et Duffy [72] entre autres.

Pour les deux approches, le probléme général est la représentation mathématique de 1'évolution
des variables microstructurales au cours de la déformation plastique. La qualité de description

de I'évolution de la microstructure dépend de cette représentation.

Sur la figure 1.17 ci-dessous, nous présentons les résultats d'observations microscopiques
obtenus par Vrbka [80] pour ce qui concerne I'évolution de la densité moyenne, p, de

dislocations au cours de la déformation d'un acier CSN 12010. Cette figure montre que la
densité moyenne, p, croit au fur et & mesure que la déformation plastique se développe.

x10°

€ 0) s S N SN A (U AR S SO SRS N

Diametre du grain
2511 D=15 um

™ D=100 pum
\

. |o T=298K [

Densité de dislocations, p [cm'z]

0.08 0.12 0.16 0.2 0.24

Déformation plastique, g

Figure I.17 : Observations par microscopie électronique de l'évolution de la densité de
dislocations en fonction de la déformation plastique pour un acier CSN 12010 chargé par

impact longitudinal, Vrbka [80].

Généralement, les résultats des observations microscopiques montrent que la densité moyenne,
p, de dislocations évolue de fagon linéaire en fonction de la déformation plastique dans le

domaine de faibles déformations, que cette évolution devient non linéaire au fur et & mesure que

la déformation plastique se développe et que pour des niveaux de déformation assez €levés, la
densité moyenne, p, de dislocations tend vers une valeur de saturation p;. La croissance de la

densité moyenne, p, au cours de la déformation plastique est, en fait, liée aux mécanismes de
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création de nouvelles dislocations qui deviennent actifs lorsque le matériau subit des
déformations permanentes. Parmi ces mécanismes, nous citons celui de Frank-Read (figure

1.18) dont le principe est le suivant :
d
Lo C) (R
A B A B

Figure 1.18 : Multiplication des dislocations par le mécanisme de Frank-Read, d'aprés
Lemaitre et Chaboche [81].

Les dislocations sont disposées dans le cristal selon un réseau tridimensionnel et les
intersections entre leurs lignes constituent de véritables noeuds. Une dislocation dont la ligne
est ancrée en deux noeuds du réseau devient une source de nouvelles dislocations (Lemaitre et
Chaboche [81]).

1.5.3.4.5. Version simplifiée du modele

L'accumulation des dislocations au cours de la déformation étant a l'origine de I'écrouissage du
matériau, Klepaczko [75] propose d'écrire 1'évolution de la densité moyenne, p, de celles-ci

sous la forme :

dp .
—+ -M , T, . 1.62
de eff (Yp p) ( )

ol My est le coefficient effectif d'accumulation, celle-ci résultant de la superposition des

mécanismes de multiplication des dislocations avec les mécanismes d'annihilation. Dans une
version simplifiée du modgle, on propose que la densité, p,, de dislocations mobiles soit une

fraction constante de la densité moyenne {75, 82] :

Pm=f-p (1.63)

Dans une autre version du modele, on utilise une équation simplifiée de 1'évolution de la
densité, p,, de dislocations mobiles [82], celle-ci s'écrit sous la forme :
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dp, ¢
: — == 1.64
dy, p (169

Cette équation exprime que le taux de production des dislocations mobiles diminue au cours de
la déformation plastique. Pour tenir compte de la création et de l'annihilation des dislocations,
Klepaczko [75] et Kocks [83] proposent d'écrire I'évolution de la densité moyenne, p, sous la

forme :

d | |
Epp.zMg(Yp’ T, p)~M,(¥p. T. p) (L.65)

Dans cette équation, les termes M, et M, représentent respectivement la contribution de la

création et celle de I'annihilation au coefficient total d'accumulation des dislocations. La
formulation mathématique du coefficient d'accumulation M, constitue le probléme principal a

résoudre pour pouvoir construire a partir de ce formalisme, un modele d'écoulement
viscoplastique des matériaux polycristallins. La forme suivante de ce coefficient a €té proposée

par Klepaczko {75] :

fﬂzM(Yp)‘Ka(Yp’ T)-(p-Po) (1.66)
Yp .

Dans cette €quation, le terme M(Yp) représente le coefficient de multiplication des dislocations,
Ka(y P> T) le coefficient d'annihilation et p, la densité initiale des dislocations présentes dans

le matériau. Pour tenir compte de I'histoire de la vitesse de déformation et de la température, on

- introduit lors de l'intégration de cette équation, les €volutions Yp('yp) de la vitesse de
déformation et T(yp) de la température au cours de la déformation plastique. Lorsque la vitesse
de déformation et la température sont supposées constantes Yp (Y p) =const et T(Yp) = const,
l'intégration de I'équation (1.66) avec la condition p = p, lorsque v, =0, conduit a la solution

analytique suivante :

oo el -t 1), 167

Ko(Vp T

Dans le cas des essais dynamiques, les élévations de la température du matériau dues a son
échauffement sont assez importantes pour qu'elles ne soient pas négligées. De plus, le matériau
subit de trés fortes accélérations pendant la phase de mise en vitesse. Dans ces conditions,

1'équation (1.66) devra étre résolue au moyen de méthodes numériques.

D'aprés Klepaczko [26-74], le facteur d'annihilation K, s'exprime en fonction de la vitesse de

déformation et de la température par la relation suivante :
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«-{ -2my T )
K, (7, T)=K, (ij (1.68)

ot K, représente le facteur d'annihilation 2 0 K, 7, la fréquence d'annihilation et m, la

sensibilité absolue a la vitesse d'annihilation des dislocations. Dans ses travaux sur l'acier
XC18, Zeghib [84] avait conclu que la sensibilité de l'annihilation 2 la vitesse est positive pour
des températures ne dépassant pas une certaine valeur T, qu'il avait appelé "température de
passage”. Pour tenir compte de ce fait, il avait proposé de modéliser le facteur d'annihilation en

tenant compte de cette température de passage :

-2:my(T-T;)
j (1.69)

(1) =K, | 22
(o]

Zeghib avait identifié les deux paramétres 7, et T, pour l'acier XC18 & partir des essais qu'il
avait réalisés a différentes températures [84]. Les résultats issus de cette identification sont

Yo =10% s7! et T, =560 K. Celles-ci correspondent bien au domaine de l'activation

thermique. Ce méme modgle avec l'expression (1.69) du facteur d'annihilation K,. a été utilisé

par Rezaig [85] dans une étude numérique des bandes de cisaillement de 'acier XC18.

Pour ce qui concerne le coefficient M de multiplication des dislocations, il est donné en

fonction de la vitesse de déformation plastique par la relation suivante :
. 7,
M(yp):Mo- B+C-tanh| A log| £ (1.70)

Cette relation qui est déduite de I'analyse des résultats expérimentaux obtenus par Morrone et
Duffy [72] sur I'Aluminium, matériau métallique a structure cubique a faces centrées, avait été
proposée par Klepaczko [26, 74] pour I'étude du cuivre polycristallin. Les parametres A, B,
C, D et M, ont été’identiﬁés pour ce matériau en ajustant les données expérimentales de
Follansbee et Kocks [67] & cette équation. A, B et C sont des constantes sans dimension, D
une vitesse de déformation de référence et M, un coefficient s'exprimant en cm 2. Le produit

M, - B représente la valeur du coefficient M lorsque la valeur de la vitesse de déformation

plastique est égale 2 D.

Des études basées sur la microscopie électronique a transmission et 'analyse aux rayons X ont
été réalisées par Burgahn et coll. [35] sur un acier XC45, pour caractériser l'influence de la

vitesse de déformation et de la température sur la microstructure au cours de la déformation
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plastique. Les auteurs ont mesuré lors de ces travaux, la densité de dislocation pour un niveau
de déformation plastique €, =5 % et ce, pour différentes valeurs de la vitesse de déformation

et de la température.

Densité de dislocation, p [c m"z]
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| ® Analyse basée sur la diffraction des rayons X | )
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Figure 1.19 : Variations de la densité moyenne de dislocations en fonction de la vitesse de
déformation pour un acier XC45 ( €, =5% et T =293 K), Burgahn et coll. [35].
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Figure 1.20 : Variations de la densité moyenne de dislocations en fonction de la température

pour un acier XC45 (¢, = 5% et € = 3x1073 s71), Burgahn et coll. [35].
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Les auteurs ont conclu & partir de ces études que dans le cas des réseaux cubiques centrés, la
densité moyenne, p, de dislocations varie trés légerement avec la vitesse de déformation (figure
1.19) aussi bien qu'avec la température (figure 1.20), a point qu'elle puisse €tre considérée

pratiquement invariable avec ces deux grandeurs.

‘D'autres essais de compression accompagnés d'observations microscopiques ont €té réalisés
par Ostwaldt et coll. [36] sur du fer polycristallin, pour étudier la plasticité dynamique et
I'évolution de la microstructure au cours de la déformation. Ces essais ont éte effectués a une
température ambiante, T =295 K, sur une grande plage de vitesse de déformation,
1073 s'< ¢ <10* s7', dans un domaine de grandes déformations (jusqu'a €= 0.8). Les

‘auteurs ont déterminé 2 l'aide d'analyses par diffraction des rayons X, les variations de la
densité moyenne, p, de dislocations en fonction de la vitesse de déformation (figure 1.21) pour
deux niveaux de déformation ( € =30 % et € =80 %). Ils ont conclu a partir de ces travaux
que dans le cas des réseaux cubiques centrés, la vitesse de déformation a une faible influence
sur l'évolution de la densité moyenne, p, de dislocations.

x10"!

I I

Fer Armco

Température, T=295K
| Etat initial, po=6.4x1010 cm?

11

Densité de dislocation, p [cm™?]

Vitesse de déformation, € [s™']

Figure 1.21 : Variations de la densité moyenne de dislocations en fonction de la vitesse de

déformation pour un fer polycristallin, Ostwaldt et coll. [ 36].

Les études basées sur la microscopie électronique 2 transmission et sur la diffraction des rayons
X montrent, donc, que l'influence de la vitesse de déformation et de la température sur la
densité moyenne, p, de dislocations est tres faible.

48



Chapitre [

I.5.3.4.6. Version développée du modéle

Les modeles basés sur la multiplication des dislocations ont connu beaucoup de progrés pour la
description du comportement mécanique des métaux. Plusieurs travaux proposent des modgles
basés sur deux variables internes pour décrire 'évolution de la microstructure. Klepaczko [86,
87, 88] propose que les densités, p,, de dislocations mobiles et, p;, de dislocations immobiles

évoluent suivant des équations qui s'écrivent sous la forme :

%:Mm("Yp)—fma(Yp’ T, pi, pm)
P (I.71)

;Yi;=Mi(Yp)—fia({(p’ T, pis pm)

Dans ces équations :

* M,, représente le coefficient de multiplication des dislocations mobiles ; cette multiplication
est due, d'une part, a la création de nouvelles dislocations par le mécanisme de Frank-Read ou
par tout autre mécanisme de création et, d'autre part, a la mise en mouvement d'une partie des

dislocations immobiles lors de la déformation plastique du matériau.

* fna représente le facteur de diminution des dislocations mobiles, cette diminution est due

l'annihilation d'une partie des dislocations mobiles et a I'ancrage d'une deuxié¢me partie de ces

dislocations.

* M, représente le coefficient de stockage des dislocations immobiles ; ce stockage est di a

l'ancrage des dislocations mobiles.

* f,, représente le facteur de diminution des dislocations immobiles, cette diminution est due a

I'annihilation d'une partie des dislocations immobiles et & la mise en mouvement d'une

deuxieme partie de ces dislocations.

Pour modéliser I'évolution de la densité de dislocations mobiles, Klepaczko [86, 87, 88]

propose l'équation suivante :

=M (Y, )+ (Pm - 95 ) E—I—nz (L.72)
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oll p° estla densité initiale des dislocations susceptibles de devenir mobiles au début de la
déformation plastique, 1), une constante caractérisant la sensibilité€ des sources de dislocations
aux variations de la vitesse et T, la probabilité d'ancrage des dislocations mobiles. Le

coefficient M, exprimant la multiplication de ces dislocations en fonction de la vitesse de
déformation plastique, Y, est donné par une relation analogue a l'équation (1.70).

D'aprés les références [86, 87, 88], Klepaczko propose d'écrire I'évolution de la densité de
dislocations immobiles, par analogie avec le modéle a un seul parametre (1.66), par I'équation
différentielle suivante :

40 _ v fv ) - Y_.
sl 5

-2m, T
j (pi-p?) (1.73)
ou p? est la densité initiale des dislocations susceptibles de rester immobiles au début de la

déformation plastique et M; le coefficient de multiplication des dislocations immobiles au cours

de la déformation. Ce coefficient s'écrit d'aprés les références [86, 87, 88] comme suit :

Mi(7,)= i—f{? | | (L74)

Cette relation suppose que la multiplication des dislocations immobiles contre balance
I'accumulation des dislocations mobiles. Dans la suite de ce travail, nous aurons I'occasion de
revenir & ce formalisme dans le cadre du chapitre III, ot il s'agira de modéliser I'écoulement

plastique de I'acier [FHR-340 dans le domaine de l'activation thermique.
" 1.5.3.5. Modeles liés aux mécanismes d'amortissement visqueux

Pour des chargements trés rapides, les dislocations se trouvent animées de tres grandes vitesses
et les phénomenes dissipatifs deviennent prépondérants (émission de phonons, interactions
dislocations-phonons et dislocations-électrons). Ces dissipations d'énergie se manifestent par
une viscosité trés importante, celle-ci est généralement modélisée par des forces visqueuses de

tjpe Newtonien : :
F=(1-1,)-b=B-¥ (1.75)

F étant la force visqueuse par unité de longueur, B le coefficient de viscosité et V la vitesse
moyenne des dislocations. On sait que cette vitesse est limitée par la célérité des ondes
élastiques transversales dans les matériaux métalliques. Aux vitesses extrémement élevées, des
effets relativistes entrent en jeu et le coefficient B caractérisant la viscosité s'écrit (d'apres
Weertman [37]) :
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) B=r—t (1.76)
e)

En combinant 1'équation (I.75) avec celle d'Orowan (1.12), on obtient :

B : .
T=1, +[W]-yp ou encore C=A+1"g, (L.77)
m ‘

Ces relations traduisent de fagon simplifiée les effets de la viscosité sur la réponse
macroscopique du matériau. Cependant, ces effets s'affaiblissent lorsque la vitesse de
déformation devient extrémement élevée. Certains auteurs comme Steinberg [56], pensent
méme que la viscosité disparait lors d'un régime extrémement rapide € > 10°, et expliquent cette
hypothése par les €lévations treés importantes de la température qui effacent probablement ses
effets. Notons que la loi de comportement de Steinberg [56] faisant intervenir la pression et
négligeant l'effet de la viscosité, est surtout utilisée pour la prévision des problemes d'impact a

trés grandes vitesses.
I.6. Rappel sur l'équation de conservation d'énergie

Vu I'importance de la sensibilité du comportement des métaux a la température, il est intéressant
de rappeler 1'équation qui exprime la conservation de puissance. Cette conservation qui
constitue le premier principe de la thermodynamique est traduite par l'équatioﬁ suivante,
(Lemaitre et Chaboche [81]) : '

N

ou:

* pqy représente la masse par unité de volume, C, la chaleur spécifique et A le coefficient de

conduction thermique du matériau.

* les variables V, représentent l'état interne de la matiére, ces variables interviennent dans

1'énergie libre du systéme thermodynamique considéré.

* les termes A sont les forces thermodynamiques associées aux variables internes V.
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* les quantités

C: gp et r représentent respectivement la puissance de déformation plastique et la

densité volumique de production de chaleur créée par des sources extérieures par unité de

temps.

* Le terme A, - V| représente I'énergie non récupérable stockée dans le matériau par unité de

temps. Pour les métaux, cette énergie est celle des champs de micro-contraintes résiduelles
accompagnant l'augmentation de la densité de dislocations. Elle représente 5210 9% de

I'énergie de déformation plastique, le reste est converti en chaleur a l'intérieur du métal.

En général, les valeurs des deux derniers termes de I'équation (I1.78) sont négligeables dans la
plupart des applications. Donc, en I'absence des sources de chaleur externes, I'équation de

conservation d'énergie se réduit a :
| pd-CV~T=7\,-V2T+B-g:§p (1.79)

B étant le coefficient de Quinney-Taylor [89], il représente la fraction de l'énergie de
déformation plastique convertie en chaleur. Pour les grandes vitesses de déformation, le temps
est insuffisant pour faire évacuer cette chaleur par conduction, et le processus devient presque

adiabatique. Dans ce cas, la conduction est négligée dans 'équation d'énergie qui devient :

p,-C,-dT =B-5-dE, , (1.80)

D'aprés les théories statistiques et dans le cadre de I'approximation de Debye, l'expression de la
chaleur spécifique, Cy, en fonction de la température s'écrit (d'apres (90]) :

3
C,(T) = 9R-( T) : (1.81)

(3] £entd
0 r[exp(E,)—l]z

T
R étant la constante universelle des gaz et Ty la température de Debye.
L'ensemble des équations (1.79), (1.80) et (1.81) est trés utile pour I'étude du comportement

des matériaux en dynamique rapide, puisqu'il permet de déterminer les €lévations de la

température dans le matériau lorsque celui-ci subit des déformations a grande vitesse.
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Conclusion

Cette étude bibliographique nous a permis d'éclaircir les points suivants concernant le

comportement inélastique des métaux :

1- ce comportement est fortement dépendant de la température, de la vitesse de déformation et
de T'histoire du chargement. L'importance de chacun de ces paramétres sur le comportement
dépend, en plus de la nature du matériau lui méme, du domaine de températures et de vitesses

de déformation exploré.

2- I'histoire de chargement €évoquée ci-dessus est liée aux changements de la microstructure au

cours de la déformation.

3- plusieurs mécanismes physiques peuvent régir la déformation du métal. Ils sont classés,

selon les domaines de température et de vitesse, en quatre grandes catégories :

* les mécanismes athermiques.
* les mécanismes thermoactivés.
* les mécanismes de fluage contrdlé par la diffusion.

* les mécanismes d'amortissement visqueux.

4- deux voies sont utilisées pour modéliser le comportement plastique des métaux. La premiére
qui est basée sur les approches empiriques, est plus souple a utiliser dans les codes de calcul
pour la simplicité de ses formulations tandis que la deuxiéme, basée sur les approches semi-
empiriques, est plus difficile a mettre en oeuvre dans ces codes. De plus, les formulations semi-
empiriques sont parfois trés lourdes a gérer en raison du nombre trop €élevé de parametres

qu'elles mettent en jeu et dont l'identification n'est pas toujours évidente.

Dans la suite, nous réaliserons un travail de modélisation de I'écoulement plastique des
matériaux métalliques a structure cubique centrée dans le domaine de l'activation thermique.
. Pour cela, nous utiliserons le formalisme proposé par Klepaczko en prenant comme matériau de
base 'acier industriel IFHR-340. Ce travail qui vise l'utilisation de ce formalisme dans le code
de calcul Abaqus, nécessite une caractérisation préalable du matériau ; ceci sera l'objet du

chapitre suivant.
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CARACTERISATION DE L'EFFET DE LA VITESSE DE
DEFORMATION SUR L'ECOULEMENT PLASTIQUE DE
L'ACIER IFHR-340
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Introduction

La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a une série d'essais de traction simple réalisés,
au moyen d'une machine hydraulique de type Zwick REL, sur des toles d'acier [FHR-340.
Nous allons commencer par une description du montage et du systéme de mesures, puis

présenter la méthode utilisée pour le dépouillement des enregistrements.

Les essais de traction réalisés sur la machine ne permettent pas de dépasser des vitesses de
déformation d'environ 100 s~'. En se basant sur la technique des barres d'Hopkinson [91] et
sur la version modifiée de cette technique par Kolsky [92], et dont le but de couvrir une gamme
plus large de vitesse de déformation, Klepaczko [93] a récemment développé au LPMM-Metz
un nouveau dispositif de traction dynamique. Le principe de fonctionnement de ce dispositif, le
systéme de mesures et la méthode de dépouillement des enregistrements seront l'objet de la

deuxiéme partie de ce chapitre.
Rappel sur l'essai de traction uniaxiale

Les éprouvettes utilisées pour la réalisation des essais de traction simple sont généralement de
forme plate ou cylindrique. Elles sont-constituées d'une partie utile et de deux tétes de fixation
et, entre chacune de celles-ci et la partie active, des raccordements congus pour minimiser les
concentrations de contraintes. Sur la figure II.1 ci-dessous, nous présentons un exemple
d'éprouvette cylindrique utilisée par Zeghib [84] au LPMM-Metz pour étudier le comportement
de l'acier XC138.

100

Figure IL1 : Exemple d'éprouvette cylindrique, Zeghib [84].
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On soumet la partie utile de I'éprouvette & un champ de contrainte uniaxiale en appliquant une
force de traction suivant sa longueur. La mesure de 'allongement, AL, de I'éprouvette et de la
force, F, qui lui est appliquée, permet de remonter aux valeurs de la contrainte et de la

déformation au moyen des deux relations suivantes :

F AL
e =

Gn = O et n -
Aép L0

(IL.1)

ou Agp est la section initiale de 'éprouvette et L, sa longueur initiale. Les deux grandeurs o,

et €, sont appelées respectivement contrainte nominale et déformation nominale. La quantité €
ne correspond pas a la déformation vraie de I'€prouvette car, en réalité, la déformation, €, & un
instant, t, donné représente le cumul de déformations infinitésimales, de, de I'éprouvette

depuis le début de l'essai jusqu'a I'instant t. La déformation réelle s'écrit donc sous la forme :
dL
e=]| — I1.2
[T (11.2)

ou L représente la longueur de 'éprouvette de traction a l'instant t et dL la variation de cette
longueur entre t et t+dt. On en déduit la relation suivante entre la déformation réelle et la

déformation nominale :
e=In(l+¢,) (11.3)

De méme, la contrainte nominale, G, ne tient pas compte de la diminution de la section de
I'éprouvette au cours de la déformation. Pour déterminer la contrainte réelle que I'on note G, on

utilise I'hypothése de conservation du volume de matiére au cours de la déformation. Lorsque la

section actuelle, A4y, de I'éprouvette est uniforme sur toute sa longueur L, i.e. avant le début

de la striction, cette hypothése conduit a :
' o=0, (1+¢,) (I1.4)

Les relations (11.3) et {Il.4) montrent que pour des déformations trés faibles, les grandeurs

nominales et réelles sont pratiquement les mémes.
Striction d'une éprouvette de traction uniaxiale

Au cours d'un essai de traction uniaxiale, I'éprouvette subit dans un premier stade une
déformatiop homogene ; elle s'allonge tandis que sa section diminue uniformément sur toute sa
longueur. L'effort total que supporte I'éprouvette augmente avec l'allongement, ce qui lui
confére un état stable. Ce processus continue jusqu'a ce que le chargement total atteigne son

maximum ; la section d'une tranche se réduit plus que les autres et continue a diminuer jusqu'a
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la rupture..Durant ce stade, l'effort décroit en fonction de I'allongement, ce qui crée au niveau
de I'éprouvette un état d'équilibre instable : la tranche qui a une section plus faible que les autres
oppose une résistance inférieure a celles des tranches voisines. Ainsi, 'équilibre est rompu et
l'inégalité des sections s'accentue en favorisant la striction. Le champ de déformation qui est
presque uniforme avant l'apparition de cette instabilité, cesse de l'€tre au moment de son

déclenchement et un processus de localisation de la déformation commence.

La localisation de la déformation et les cites préférentiels de son déclenchement sur ['éprouvette
sont, en général, affectés de fagon trés importante par les effets du couplage thermomécanique
et les conditions aux limites imposées. Dans un travail qu'il avait réalis€ en 1981, Ferron [94]
avait étudié la striction des éprouvettes plates de traction d'un acier austénitique de type 304 en
tenant compte de la sensibilité de 'écoulement du matériau a la température. Pour cela, il avait
utilisé une relation constitutive qui tient compte de cette sensibilité, et introduit I'approximation
adiabatique dans I'équation de conservation de l'énergie. L'auteur avait abouti a un critere de
striction selon lequel, la sensibilité du matériau a la température favorise le déclenchement des
instabilités de la déformation. Dans ce méme travail, Ferron avait réalisé des essais de traction
uniaxiale sur des éprouvettes comportant initialement des imperfections géométriques. Ces
essais ont été effectués avec différentes conditions aux limites, pour étudier I'influence de
celles-ci sur les cites préférentiels de déclenchement des instabilités de I'écoulement plastique.

Les résultats de ces essais montrent que pour des conditions favorisant de forts gradients

- thermiques (cas des essais réalisés dans l'air avec des serrages métalliques), le cite préférentiel

du déclenchement des instabilités de la déformation se situe au centre de I'éprouvette. Dans le
cas des conditions aux limites pour les quelles les gradients thermiques résultant sont faibles
(cas des essais dans l'air avec des serrages dont la conduction thermique est réduite au moyen
d'une résine ou essais dans l'eau avec les deux types de serrage), la position suivant l'axe de la
traction du cite préférentiel de déclenchement des instabilités de la déformation est aléatoire.
Dans le premier cas, le déclenchement des instabilités de la déformation plastique est dii en
grande partie aux gradients thermiques alors que dans le deuxiéme cas, ce sont les

imperfections géométriques qui sont responsabl@s du déclenchement de ces instabilités.

II.1. Essais de traction sur la machine hydraulique

I1.1.1. Géométrie des éprouvettes

Sur la flcure ci-dessous sont présentées la géométrie et les dimensions des éprouvettes que
nous l.ltlllSOl’lS dans le cadre de ce travail et qui sont fournies par SOLLAC. Les trous usinés sur

chacune des deux tétes de l'éprouvette sont destinés a contenir des clavettes permettant sa

fixation.
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Figure I1.2 : Géométrie de '"éprouvette plate utilisée dans le cadre de ce travail.
I1.1.2. Description du dispositif

Pour la réalisation des essals, nous utilisons une machine hydraulique asservie en boucle
fermée. Cette machine, dont le schéma est représenté sur la figure 1.3, est composée de deux
blocs. Le premier comprend deux générateurs qui commandent, ['un, le déplacement vertical
d'un vérin rectiligne permettant la traction-compression et, l'autre, le mouvement d'un vérin
rotatif permettant la torsion. Le deuxiéme bloc qui est hydromécanique, permet de charger les

éprouvettes.

Pour l'essai de traction simple dont il s'agit ici, I'éprouvette est attachée a ses deux extrémités
d'un c6té a un vérin fixe et de l'autre cOté au vérin rectiligne destiné a la traction-compression.
On impose la vitesse de déplacement du vérin mobile en choisissant, sur le bloc de commande,
le parcours maximal désiré et la période de l'essai. Le schéma du montage utilisé est illustré par

la figure 11.4.




&¢

12 I ‘
o) Lo Lol s Tl |
e e T | o]
— 21 : r=l| ey, _ | |

- Cellule de force (Zwick)

: Traverse fixe

. Vérin rolatif (torsion)

: Vérin fixe ¢t Rallonge

: Capteurs de force

- Capteurs de déplacement- LVDT

. Vérin mobile (traction-compression)

: Ponts extensométriques

e B =WV B T o

: Amplificateurs

10 : Imprimante ou Traceur

11 : Oscilloscope Numérique

12 - Micro-ordinateur (Acquisition, IEEE-4838)

Bloc Hydro-Mécanique

m

C

[
9

|

‘<

[}
A

d'essa

7
Choix de la vitesse

et de la période

i1

AT TTII T I T L T XTI IS %

- Générateur 1

Traction - Compression /

G2 Géndrateur H
Toision

Nm

rd

N

mim

Bloc de Commande

Figure IL3 : Schéma de I'ensemble machine hydraulique-Appareillage de mesure ef de visualisation des signaux.

11 231doy)



Chapitre {1
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Figure I1.4 : Schéma du montage congu pour les essais de traction simple sur la machine

hydrautique.
II.1.3. Principe de mesures

Pour la mesure du déplacement relatif de deux points d'une éprouvette, on utilise le plus

souvent l'une des deux techniques suivantes :

1- on colle sur l'éprouvette des jauges extensométriques ou résistances €lectriques qui
subissent, lors du chargement de 1'éprouvette, le méme allongement que celle-ci. La mesure de
la variation de résistance dans un pont de Wheastone, permet de déterminer la valeur de la
déformation. L'emploi de cette technique se limite au domaine de petites déformations et de

basses températures car les colles ne résistent pas aux températures élevées.

2- on utilise des capteurs de déplacement qui, montés en parallele avec I'éprouvette, mesurent

son allongement. Cette mesure permet de déterminer la valeur de la déformation.

Quant a la force appliquée par la machine, elle est mesurée & l'aide de jauges extensométriques

que l'on colle sur une cellule dynamométrique montée en série avec I'éprouvette.

Dans le cadre de ce travail, nous utilisons un systéme de mesures composé d'un capteur de
force (basé sur le principe de jauges extensométriques) et de deux capteurs de déplacement de

type L.V.D.T. (Linear Variable Differential Transducer ). Le capteur de force est monté en série
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avec I'éprauvette alors que les capteurs de déplacement sont montés en parallele avec celle-ci
(figure I1.4). Afin de suivre I'évolution de la force de traction et celle de 'allongement de
I'échantillon au cours du temps, le montage utilisé est 1ié a une chaine d'appareils électroniques

assurant I'acquisition et la visualisation des signaux (figure IL.3).

Les allongements Al;(t) et Aly(t) des deux capteurs de déplacement sont donnés en fonction
des signaux Vg (t) et Vg,(t), fournis par le pont extensométrique, au moyen des deux

relations suivantes :

{All(t) =Kq; Vg (t) (IL.5)

ALy (t) = Ky - Vaa (1)
Kq; €t Kgs étant les sensibilités des deux capteurs.

Quant 2 la force de traction, F(t), appliquée par la machine a I'éprouvette, elle est exprimée en

fonction du signal Vg(t) par la relation suivante :
F(t) =K - Ve(t) : (11.6)
ol K est la sensibilité du capteur de force.

Un exemple de signaux mesurés est illustré par la figure suivante :

0.6
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@
PN

20

©
[\S]
Tension, VF [V]

10

Tensions, le et de [V]

[e]

|
0 0.01 0.02 0.03 0.04 0.05 0.06
Temps, t [s]

Figure IL5 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés

lors d'un essai de traction réalisé & une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ 16 s7
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I1.1.4. Pépouillement des enregistrements

Les signaux enregistrés présentent des oscillations dues aux éventuels signaux parasites qui
viennent perturber les enregistrements. Lors des essais aux grandes vitesses, ces oscillations
sont dues, en plus des causes précitées, aux effets d'inertie et a la résonance de la machine.
Nous discuterons a la fin de ce chapitre de l'incidence de cette résonance sur les résultats des
essais. Le dépouillement de ces signaux présente donc beaucoup de difficultés et peut conduire
a des pertes d'informations sur l'essai. Pour ces raisons, il est nécessaire de traiter

préalablement les signaux enregistrés avant tout dépouillement.

Nous rerriarquons sur la figure IL.3 que chacun des trois signaux mesurés présente des
déphasages temporels par rapport aux deux autres. Ces déphasages sont dus, d'une part, au fait
que les capteurs de déplacement et de force ne se déclenchent pas simultanément et, d'autre
part, & la propagation des ondes dans le cas de sollicitations rapides. Nous éliminons tout
d'abord ces déphasages, puis nous déterminons la contrainte nominale &,(t) et I'allongement

moyen Al(t) & I'aide des deux relations suivantes :

o (t)= Kg - Ve(t)
n Agp (IL.7)
Kap - Vai(t) + Kg0 - Vo (1)
2

Al(t) =

1l est a souligner que les valeurs de o, (t) et Al(t) déduites de ces mesures correspondent a des
valeurs moyennes de la contrainte et de l'allongement (moyenne spatiale). Ces valeurs

correspondent donc a des mesures globales et non pas locales.

L'allongement mesuré Al(t) ne correspond pas uniquement a celui de ['éprouvette, il comprend
aussi les allongements des différentes composantes du montage ainsi que les allongements dus
aux différents jeux qui peuvent se produire lors de l'essai. Les composantes du montage sont
généralement congues de fagon a ce que leurs déformations ne dépassent pas leurs domaines
d'élasticité. Pour déterminer l'allongement propre a I'éprouvette et sa déformation nominale
€,(t), nous éliminons les allongements de I'ensemble dispositif-montage et ceux dus aux

différents jeux Al(t) en utilisant la méthode exposée dans l'annexe I.

Aprés avoir déterminé 'évolution de la déformation, €, et celle de la contrainte, G, au cours
du tefnps, nous en déduisons celles de la déformation, €, et de la contrainte, ¢, au moyen des
relations (I1.3) et (I1.4). A noter que I'évaluation de € etde ¢ a partir de ces deux relations est
limitée au domaine des déformations uniformes sur toute !'éprouvette. Pour déterminer les

déformations et les contraintes critiques qui correspondent au déclenchement d'instabilités,
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nous utilisons le critere de force maximale. Par la suite, nous déduisons l'évolution de la vitesse

de déformation, €, au cours du temps a partir de celle de €, et nous remontons aux courbes
0,(€,), o(e) et £(¢) en éliminant le temps entre ces différentes grandeurs. Un exemple de ces

courbes, correspondant 2 une vitesse de déformation nominale moyenne —én (moyenne

temporelle) de l'ordre 16 s7Lest présenté dans les figures I1.6, I1.7 et II.8 suivantes :

Figure 11.6 :

n

Contrainte nominale, o [MPa]

Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR-

800

200

Acier IFHR340
g, =16 57!

| ! ] | : : ;
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.

Déformation nominale, €

340 & une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ 16 s7h

Contrainte rationnelle, c [MPa]

800

200

Acier [IFHR340
£, =16 57!

Déformation logarithmique, €

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

Figure I1.7 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de traction de l'acier

IFHR-340 & une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ 16 s .

!
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o T T '
: ] ' : f Acier IFHR340
£, =16 s

Vitesse de déformation logarithmique, € [s71)

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.2
Déformation logarithmique, €

U

Figure I1.8 : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un
essai de traction réalisée sur l'acier IFHR-340 a une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ

16 57

Dans l'annexe I, sont présentés deux exemples de résultats correspondant aux essais réalisés

sur le méme acier a des vitesses de déformation g, de 6 107 s7let 100 7

Nous avons ainsi réalisé au moyen de la machine hydraulique, des essais de traction pour trois
vitesses de déformation €=6-10" s7!, £=16 s™' et £€=100 s™'. Pour chacune de ces
vitesses, nous avons effectué trois essais et calculé la dispersion des résultats en contrainte et en
déformation. Pour cela, nous avons, tout d'abord, déduit l'évolution de la déformation
moyenne et de la contrainte moyenne au cours du temps, pour chacune de ces vitesses, a partir
de la moyenne du signal de déplacement et de la moyenne du signal de la force et, puis, calculé
la dispersion de la contrainte et de la déformation chacune par rapport a sa moyenne. La formule

de dispersion que nous avons utilisée, est donnée par la relation suivante :

N 3 J GJ‘

o=k 3|4 3 e

J =1 k=1 moy

(IL.8)

olt G est une grandeur physique qui peut correspondre dans notre cas & la contrainte ou a la
déformation, N le nombre de points expérimentaux et G%‘noy la valeur moyenne de la grandeur
G pour le ™ point alors que l'indicek est relatif au k'®™ essai. Dans le tableau suivant,
nous présentons les valeurs de ces dispersions pour chacune des trois vitesses de déformation
utilisées lors des essais. Ces valeurs indiquent une faible dispersion en contrainte et en

déformation.
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‘ 60' 65
£ =6x10"" s~ 2.05 % | 535 %
£=16 s 2.55 % 2.75 %
£=100 s~ 2.70 % 547 %

Tableau I1.1 : Dispersion des résultats des essais réalisés sur la machine hydraulique.

Signalons qu'aux vitesses élevées, la résonance de la machine vient amplifier le signal de la
force (voir la figure I1.9). Ceci répercute sur les mesures de la contrainte qui donnent des
valeurs amplifiées par rapport aux valeurs réelles. D'ou l'intérét des dispositifs basés sur la
technique des barres d'Hopkinson pour la réalisation d'essais aux grandes vitesses de

déformation.
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Figure IL9 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés
lors d'un essai de traction de l'acier IFHR-340, réalisé a une vitesse nominale moyenne, E,, de

I'ordre de 100 s~

~Nous aurons l'occasion & la fin de ce chapitre, de discuter de ce probleme de résonance en

comparant les résultats des essais réalisés a une vitesse de déformation de l'ordre de 100 s™*
sur la machine hydraulique a ceux d'un essai réalis€ a la méme vitesse au moyen du dispositif

de traction dynamique basé sur la technique des barres d'Hopkinson.
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I1.2. Essais de traction dynamique sur les barres d'Hopkinson
modifiées

Introduction

Pour déterminer ['histoire de la pression d'impact d'une balle ou d'un explosif, Hopkinson [91]
avait utilisé pour la premiere fois en 1914 une barre d'acier qu'il avait suspendu balistiquement
(figure AIL1 de I'annexe II). A l'une des extrémités de cette barre, il avait coll€ une petite piece
cylindrique qui avait servi d'échantillon et qui a été constituée du méme matériau que la barre.
L'impact étant produit sur l'autre extrémité par un projectile ou par un explosif, I'onde incidente
qui en résulte se transmet a la pigce et se réfléchit a son autre extrémité libre en une onde de
détente. Quand celle-ci atteint de nouveau l'interface barre/piéce, elle se libére et vient heurter un
pendule balistique. La conservation de I'énergie mécanique de l'ensemble barre-piece-pendule
permet de déterminer la pulsation d'origine et la longueur de l'onde incidente. Depuis cette
expérience, plusieurs auteurs ont contribué au développement des dispositifs expérimentaux
basés sur la technique de la barre d'Hopkinson. Ainsi, Kolsky [92] en 1949 (figure AIL2 de
l'annexe II) et Lindholm [95] en 1964 (figure AIL3 de I'annexe II) ont développé des
dispositifs de compression dynamique en utilisant deux barres élastiques parfaitement alignées.
Dans Les versions de Kolsky et de Lindholm, I'échantillon est pris en sandwich entre les deux
barres et |'impact est produit soit par un explosif soit par un projectile qui vient heurter la barre
d'entrée. Le dépouillement des signaux mesurés des ondes incidentes, transmises et réfléchies
permét de remonter au contraintes, déformations et vitesses de déformations dans I'échantillon
en utilisant la théorie de propagation des ondes élastiques dans les matériaux. Afin de ne pas
alourdir ce chapitre, nous préférons rappeler les équations de propagation des ondes dans les
matériaux, les techniques expérimentales utilisant les barres d'Hopkinson [91] et les différents

développements apportés par Kolsky [92] et Lindholm {95] dans l'annexe II.
I1.2.1. Description du dispositif utilisé

Le banc d'essai destiné 2 la traction dynamique est développé par Klepaczko [93] dans la
perspective de réalisation d'essais sur éprouvettes plates dans un domaine de vitesses de
déformation comprises entre 10% et 10° s7!. Ce dispositif, dont l'ensemble est illustré par la
figure 11.10, est composé de trois parties principales : une barre d'entrée guidée dans un tube de
renfort par des bagues réglables en Téflon, une barre de sortie guidée dans des bagues fixées a

un batit et un ensemble hydraulique destiné a charger la barre d'incidence.




99

pr———
A, /,f%@f'?”j//, /fzf::”'x;’, E/xff

] s | [God g

— O o=

L]

BarreTransmétrice

N N

M ﬁIII

A'//

Tube de Rentort

AT 0 S '\ '\-L\ IR RR A RARN =

1

1 Jauges extensonicingues
20 Ponts exlensutndingues
3 - Aaaphhicateurs

4 hinpeaaate ou Tracewr
S Oulloscope Numérique

6 Micio-ordinaten (Acquistiion, H=EE-d88)

Jiur e l\li_lllt

H pue en Fetlon

PN

I }}}vﬂ«f f/‘x‘ 'J :

i

Verin de

Tracuon

N

LJ LJ
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I1.2.2. I?éclenchement de l'essai de traction

On attache I'éprouvette a l'extrémité de chacune des deux barres, celle d'entrée étant insérée
dans un vérin hydraulique (figure II.10) en prenant soin de laisser un jeu conséquent. Par la
suite, on charge cette méme barre d'entrée a l'aide du vérin hydraulique de sorte que ses
déformations ne dépassent pas son domaine d'élasticité. Son énergie de déformation se trouve
bloquée a l'aide d'une clavette montée au niveau du mors qui l'attache a I'éprouvette (figure
II.11). A une certaine charge critique, la clavette casse par rupture fragile et libére ainsi la barre.

Celle-ci reprend sa forme initiale déclenchant ainsi 'essai.

Jauges de résistance

Barre de sortie \

Mors de fixation

Extrémité B de la barre de sortie

Eprouvette

Extrémité A de la barre d'entrée

Clavette

Barre d'entrée

Figure I1.11 : Schéma du montage congu pour les essais de traction dynamique sur les

barres.
Ce systeme de déclenchement est choisi pour les deux raisons suivantes :
1- la phase d'accélération doit étre la plus courte possible.
2- tout glissernent éventuel de la barre d'incidence doit étre évitée sous peine de précharger
I'éprouvette.

I1.2.3. Mesures des ondes de déformation

Les déformations élastiques dans les barres sont mesurées a I'aide de jauges extensométriques

collées a leurs surfaces latérales (figure IL.11). Pour discuter du principe de dépouillement des
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signaux fournis par les ponts extensométriques, nous analysons la situation avant et apres le

déclenchement d'essai.

1- Avant le déclenchement : la barre d'entrée chargée par le vérin subit une déformation
élastique, celle-ci atteint une valeur maximale, €., juste avant la rupture de la clavette.

2- Apres le déclenchement : la barre d'entrée se détend pour reprendre sa forme initiale. Le
signal, V,(t), qui est fourni par le pont de la jauge collée a la surface de cette barre, correspond
a sa déformation, €;(t), depuis sa forme a vide (i.e. avant son chargement) jusqu'a sa forme a
l'instant t. Le déplacement de l'extrémité A de la barre d'entrée (figure I1.11) apres la rupture

de la clavette est donc donné par :
t t ’
UA(t) = Coyr- J.O[Emax - Ei(i)]d; =Cy- JOKl[vlmax - V1(§)]d§ (11.9)

Cy, étant la célérité des ondes €lastiques longitudinales se propageant dans la barre d'entrée et

K, la sensibilité de la jauge collée & la surface latérale de cette barre.

De l'autre c6té du montage, des ondes de déformation élastique sont transmises dans la barre de

sortie & travers 1'éprouvette. Ces ondes correspondent au signal, V,(t), fourni par le pont de la
jauge collée a la surface de cette barre. Le déplacement de lextrémité B de celle-ci (figure IL.11)

est donc donné par :

t {
Ug(t)= Cgy- Jost(i)déz Cor- JOszz(g)da (11.10)

Cy, étant la célérité des ondes €lastiques longitudinales se propageant dans la barre de sortie et

K, la sensibilité de la jauge collée 2 la surface latérale de celle-ci.

Un exemple de signaux mesurés est illustré par la figure suivante :
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Figure I1.12 : Oscillogramme représentant les signaux mesurés lors d'un essai de traction
réalisé sur l'acier IFHR-340 & une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ 100 s~%.

I1.2.4. Dépouillement des enregistrements

En supposant que les ondes se transportent de maniére identique des points de mesure aux
interfaces, et que la contrainte et la déformation dans l'éprouvette sont homogénes, la

déformation nominale moyenne, €,(t), de celle-ci s'écrit :

U, (t)-Ug(y) : (IL11)

En(t) = 1,

1o étant la longueur initiale de I'éprouvette.

La continuité des déplacements aux interfaces éprouvette/barres, combinée aux relations (I1.9)

et (I1.10), permet d'écrire I'€quation (II.11) sous la forme :

eq(t)= L [Cm ' jg[smax - €i(§)]d§ -Cpa- J}n(i)diil (1L.12)

lg
La vitesse de déformation nominale moyenne, €, de I'éprouvette s'écrit donc :

() =T1;'[C01 [ max — &/(0)]- Coz -,(1)] (IL13)
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Quant a la contrainte nominale moyenne, G, appliquée a I'éprouvette, elle s'exprime en

fonction des forces F,(t) et F(t) appliquées aux interfaces éprouvette/barres par :

Ta(t) = ————F‘(?;OF el (I1.14)

Agp étant la section initiale de I'éprouvette.
Les forces F(t) et Fy(t) sont données par les relations suivantes :
F()=E; A [€qe —& )] (I1.15)
By (t)=E, Ay -g.(t) (11.16)

ou les quantités E;, E; et A, A, représentent les modules de Young et les sections des deux

barres. La contrainte nominale &, s'écrit donc :

o.(t)= Ep A [Em ‘—Ei’(to)]’“ Es A g (Y) (IL17)

2A%,

Les deux barres étant congues du méme matériau et ayant le méme diametre, les expressions
(I1.12), (I1.13) et (II.17) s'écrivent :

C t T e
€q(t)= _1—0 ’ J [emax - Ei(é) - gt(g)]dg (I1.18)
0 0
¢ (1)= %-[amax e (t)-e,(1)] (IL19)
0
04(1)= 257 [Emas - £:() €] (11.20)

Nous déterminons donc l'évolution de €., de €, etcelle de G, au cours du temps a partir de la
mesure des ondes de déformation dans les barres. Nous en déduisons celles de e,de €¢etde ©
dans le domaine de déformations uniformes, i.e. avant la striction de I'éprouvette, en utilisant

les relations (II.3) et (I1.4). En éliminant le temps entre ces différentes variables, nous
remontons aux courbes Gn(en), o(e) et €(g) que nous présentons sur les figures suivantes

pour une vitesse de déformation nominale moyenne, €, d'environ 100 s7h,
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Figure I1.13 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de l'acier IFHR-340 pour
un essai de traction réalisé sur les barres & une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ

100 s,
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Figure I1.14 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de l'acier IFHR-340
pour un essai de traction réalisé sur les barres a une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ

100 s,
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Figure IL.15 : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un

essai de traction réalisé sur les barres a une vitesse nominale moyenne, €,, d'environ 100 s

11.3. Discussion des résultats

Sur la figure I1.16 ci-dessous, nous transposons les résultats des essais de traction réalisés sur

l'acier IFHR-340 au moyen de la machine hydraulique a ceux de l'essai réalisé sur les barres a
une vitesse de déformation nominale moyenne €, = 100 s7h

800 ,
£ Acier IFHR340
2 - g =100 s [
© 600 mo——
5
£
2
2 400
3 :
:3 I — —&—— | % essaj réalisé sur la machine
S 200 _ —®— 2™ agsai réalisé sur la machine
= : : )
g — M 39" oqqai réalisé sur la machine
&) e T —C— Essai réalisé sur les barres

0 1 1 i 1 L I : 1 I i

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3

Déformation logarithmique, €

Figure I1.16 : Comparaison des résultats des essais de traction réalisés sur la machine
hydraulique et de l'essai réalisé sur les barres pour une vitesse de déformation €, = 100 s
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En ce qui concerne la limite supérieure et la limite inférieure d'écoulement qui apparaissent

avant le début de durcissement du matériau, nous remarquons, a partir de la figure II.16, que :

1- la limite supérieure est plus élevée dans le cas des essais réalisés sur la machine que dans le

cas de l'essai réalisé sur les barres de presque 3.82 %.

2- I'écart entre les deux limites est plus prononcé dans le cas des essais réalisés sur la machine

que dans le cas de I'essai réalisé sur les barres.

3- la déformation qui correspond 2 la limite inférieure d'écoulement, est plus prononcée dans le

cas des essais réalisés sur la machine que dans le cas de l'essai réalisé sur les barres.

Ces différences entre les résultats issus des deux dispositifs sont probablement dues a la
résonance de la machine & grande vitesse de déformation : cette résonance répercute sur les
niveaux de force de traction mesurés (figure I1.9 ), et donc sur les niveaux de contrainte déduits

a partir de ces mesures.

La machine hydraulique permet, donc, de réaliser des essais de traction pour des vitesses de
déformation qui peuvent atteindre 50 57!, Pour des vitesses plus élevées, les vibrations de la
machine dues 2 la résonance viennent perturber les signaux de déplacement et de la force. Le
dispositif de traction dynamique basé sur la technique des barres d'Hopkinson quell‘on vient de
décrire ci-dessus permet donc, en plus de la réalisation des essais dans une gamme de vitesse de
déformation comprise entre 100 s™' et 1000 s7!', d'éviter ce probléme de résonance et

d'obtenir ainsi des signaux exploitables aux grandes vitesses.

Dans la suite de ce travail, nous utilisons les résultats des essais réalisés sur la machine
hydraulique pour les deux vitesses de déformation g, =6 107* 57" et En =16 s~!. Pour la
vitesse &, =100 s!. nous utilisons les résultats de l'essai réalisé sur le dispositif de traction
basé sur la technique des barres. Nous transposons les résultats de ces différents essais sur la

figure suivante :
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Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

Acier IFHR340

; i i ;
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation logarithmique, €

1

Figure I1.17 : Ensemble des résultats des essais de traction réalisés sur la machine pour les

deux vitesses de déformation €, =6 - 107 sl et €, =16 s~! et de l'essai réalisé sur les

barres pour la vitesse €, = 100 s

Pour montrer l'effet de la vitesse de déformation sur I'écoulement plastique de l'acier [FHR-

340, nous représentons sur la figure I1.18 ci-dessous les variations de la contrainte

d'écoulement avec la vitesse pour différents niveaux de déformation plastique.

I

1B, =13.24 MPa |

B, = 13.95 MPa

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

- -3 -2 -1 0 1 2 3 4
Vitesse de déformation, log(€)

Figure IL18 : Sensibilité [, de l'écoulement plastique de l'acier IFHR-340 a la vitesse de

déformation.

74



Chapitre Il

Les résultats représentés sur la figure I1.18 montrent que dans le domaine de vitesse exploré
dans cette partie et qui est situé dans le domaine de l'activation thermique, la contrainte
d'écoulement varie de facon quasi-logarithmique en fonction de la vitesse de déformation, ce
qui est en accord avec les conclusions de Rosenfield et Hahn (figure 1.3). D'autre part, les deux
figures 11.17 et I. 18 montrent une sensibilité assez importante de l'acier [FHR-340 vis a vis de
la vitesse de déformation. Aussi, les résultats des essais réalisés sur cet acier (figure I1.17)
montrent qu'aux grandes vitesses de déformation, apparaissent les deux points limites connues
sous les noms de limite supérieure et limite inférieure d'écoulement. Dans la suite de ce travail,
nous allons essayer d'interpréter ces observations dans le cadre du chapitre I1I, ou il s'agira de
modéliser l'écoulement plastique de l'acier IFHR-340 en tenant compte de l'influence de la

vitesse de déformation sur l'évolution de la microstucture.




Chapitre {[

Conclusion

L'ensemble des résultats des essais de traction réalisés sur l'acier JFHR-340 montrent que ce
matériau est tres sensible a la vitesse de déformation. Nous remarquons particulierement, d'une
part, la croissance de la limite d'élasticité et de la contrainte d'écoulement de cet acier en
fonction de la vitesse de déformation et, d'autre part, l'apparition aux grandes vitesses de
déformation, des deux points limites connues sous les noms de limite supérieure et limite

inférieure d'écoulement.

L'essai réalisé sur les barres 2 une vitesse de déformation de 100 s™' montre l'avantage que
présente l'utilisation de ce dispositif pour la réalisation d'essais aux grandes vitesses : les
signaux obtenus dans le cas des essais sur les barres sont mieux exploitables que dans le cas

des essais sur la machine hydraulique.

Les résultats de ce chapitre qui sont en accord avec les aspects caractérisant la plasticité de la
plupart des matériaux métalliques A structure CC et plus particuligrement le comportement des
aciers, seront utilisés dans la suite de ce travail. Ils nous serviront de base, d'une part, pour
modéliser l'écoulement plastique de l'acier IFHR-340 et, d'autre part, pour mieux comprendre
le comportement des matériaux métalliques 2 structure CC dans le domaine de l'activation
thermique. Ce travail de modélisation que nous aborderons dans le cadre du chapitre suivant,
sera basé sur le formalisme proposé par Klepaczko ; formalisme dont le principe et les

équations ont été rappelés dans le chapitre précédent.
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Chapitre III :

MODELISATION DE L'INFLUENCE DE LA VITESSE DE
DEFORMATION SUR L'ECOULEMENT PLASTIQUE DE
L'ACIER IFHR-340




Chapitre 1T

Infroduction

Il s'agira dans ce chapitre, de modéliser I'écoulement viscoplastique de l'acier IFHR-340,
matériau meétallique a structure Cubique centrée, pour des températures dont les valeurs sont
autour de 300 K et dans une gamme de vitesse de déformation comprise entre 107 et
10° s™' . Pour cela, nous nous baserons sur le formalisme proposé par Klepaczko ;
formalisme dont le principe et les équations ont £té rappelés dans le premier chapitre. Ce
formalisme fait intervenir I'évolution de la microstructure par le biais de l'évolution des
dislocations mobiles et des dislocations immobiles. Dans le cadre de ce travail, nous ne
prendrons pas en compte l'influence de 1'évolution de la texture, des structures cellulaires, des
macles et de la taille du grain sur I'écrouissage du matériau. Cette simplification, bien qu'elle
soit restrictive, nous permettra de cerner l'objectif principal de ce chapitre ; en I'occurrence,
l'analyse du réle que joue l'activation thermique lors de 1'écoulement plastique des métaux CC
dans le domaine de température et de vitesse de déformation précité. Dans lva suite, nous
utiliserons ce formalisme dans les deux hypothéses suivantes :

"1, la contrainte effective est

H - Pour des vitesses de déformation de l'ordre de 107% s
neégligeable puisque ce sont les mécanismes athermiques qui contrdlent la déformation dans

cette zone de vitesse (d'apres 'analyse de la figure 1.3).

H,- Parmi toutes les dislocations qui existent initialement dans un matériau métallique, il existe
une fraction, f, de dislocations susceptibles de devenir mobiles au début de la déformation

plastique (py, =f-p,).

Une analyse préliminaire des prévisions du modele nous permettra de discuter de ces deux
hypotheses et de mieux comprendre le role que joue la mobilité des dislocations lors de
I'écoulement plastique d'un matériau métallique. Nous discuterons également dans cette partie
des difficultés de ce modele li€es au nombre trop élevé de paramétres qu'il met en jeu et dont

I'identification n'est pas toujours évidente.

Par la suite, nous introduirons certaines informations hypothétiques qui nous serviront  réduire
le nombre de parametres intervenant dans les équations d'évolution de la microstructure et ainsi,
a simplifier relativement la forme de celles-ci. Nous identifierons également les valeurs des
parametres du modele proposé pour l'acier IFHR-340 en nous basant sur les résultats des
essais réalisés dans le cadre du second chapitre. Nous discuterons vers la fin de ce chapitre, des

prévisions du modele et des perspectives.
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I11.1. Formalisme de base

Reprenons ici I'ensemble des équations constituant l'ossature du formalisme de Klepaczko, il

s'agit de :

1- l'expression (I.60) de la contrainte totale d'écoulement en mode de cisaillement des

matériaux métalliques a structure CC :

VAl
/4 /P

(IT1.1)

Dans le domaine de vitesse de déformation et de température qui nous intéresse icl, nous
supposons que l'écrouissage du matériau n'est pas trop sensible a I'évolution de la taille du
grain et de la taille des structures cellulaires. Cette restriction se traduit par une constance du
coefficient généralisé a(p, d(p), D) au cours de la déformation plastique. Dans ce chapitre,

nous nous intéressons plus particulidrement au deuxiéme terme de l'expression (IIL.1), lequel
représente la contribution des mécanismes permettant de vaincre la résistance imposée par les
obstacles thermoactivés aux déplacements des dislocations. Dans le cas des métaux CC dont il

s'agit dans ce travail, ces obstacles sont les vallées de Peierls-Nabarro. La résistance
intrinseque, 7., imposée par ce type d'obstacles est indépendante du niveau de déformation et

de la vitesse de déformation, elle dépend uniquement de la température.

2- I'équation (I.72) qui exprime I'€volution de la densité de dislocations mobiles :

-

53415} o 05

o, (I11.2)
’\{p

ou le coefficient M, exprimant la multiplication de ces dislocations s'écrit en fonction de la

vitesse de déformation plastique sous la forme :
. ¥
Mn(¥p) =M% | B+C- tanh{A : 1og[3pﬂ (I1L.3)

3- l'équation (1.73) qui exprime l'évolution de la densité de dislocations immobiles et qui

s'écrit sous la forme :

2L =M (15) - K1 T) o, -0t (4
Ip
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~

ou l'expression du facteur d'annihilation des dislocations, K,, en fonction de la vitesse de

déformation et de la température, s'écrit sous l'une des deux formes (1.68) et (1.69) rappelées
dans le premier chapitre. Dans ce chapitre, nous essayerons de voir si les valeurs du facteur K,

que nous identifierons & partir des résultats des essais réalisés dans le cadre du second chapitre,
peuvent &tre décrites par l'une de ces deux formes. Cect nous permettra a la fin de ce chapitre,

de discuter de ces deux relations.

Ce formalisme introduit la variation des parametres i, 1:; et G en fonction de la température,

T, par le biais de :

* |'expression (1.35) du module élastique de cisaillement, u, en fonction de T :

W(T) =1, -{1—(%)“;{9* (1-(%@))}} (TIL3)

* les expressions (1.59) de la contrainte de Peierls-Nabarro, ‘C;, et de l'énergie totale

d'activation, G, (énergie nécessaire pour former un double décrochement et vaincre le potentiel

de Peierls-Nabarro) en fonctionde T =

TE(T)=10-@ et G(T)=G, - —= (I1L.6)

Par la suite, la densité initiale, p}., de dislocations susceptibles de devenir mobiles au début de

la déformation plastique du matériau sera appelée, par abus de langage, densit€ initiale mobile.
De méme, p; sera appelée densité initiale immobile.

I11.2. Premiére étape : discussion des équations d'évolution de la
microstructure

II1.2.1. Résolution des équations d'évolution

Dans cette étape, nous utilisons comme expression du coefficient, M;, de multiplication des

dislocations immobiles celle donnée par la relation (1.74) :

M, (1,) = Lo (ITL7)
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Cette relation suppose, nous l'avons signalé dans le chapitre I, que la multiplication des

dislocations immobiles contre balance l'accumulation des dislocations mobiles. Nous

proposons dans cette étape de résoudre les deux équations (IIL.2) et (II1.4) quantifiant

I'évolution de la microstructure au moyen de la méthode explicite de Runge-Kutta au geme

ordre, les coefficients de multiplication des dislocations mobiles, M, , et de multiplication des

dislocations immobiles, M, , étant exprimés respectivement par les relations (III.3) et (II1.7).

Les valeurs des paramétres que nous utilisons lors de la résolution de ces €quations, sont

groupées dans le tableau III.1 suivant (d'apres [26, 77, 82, 84, 88]) :

Paramétres Valeurs Unités
M2 1L5%10° cm
A 0.2 1
B 2.9 1
C 2.0 1

-1
D 1.0 x lO6 S
o] 6 )
Pm 30 x10 cm
n, 2.0 1
M, 40.0 1
K, 9.23 1
Mo L5x107" K™
N 4 1
fo 1.0 x 10 s
Q - 8 2
pi 50 x10 cm

Tableau II1.1 : Valeurs des paramétres intervenant dans les équations d'évolution de la
microstructure ( relations (II1.2), (II1.3) et ([I1.4)).

La résolution de ces équations conduit pour une vitesse de déformation “'/p =100 s”' et une

température T =300 K aux résultats suivants :
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[4
-2

Densité de dislocations mobiles, p  [cn?]
m

200

100

w
o

0.4 0.6 0.8 1 1.2
Déformation plastique, Y,

Figure II1.1 : Evolution de la densité, p.,, de dislocations mobiles en fonction la

déformation plastique de cisaillement 7 ;.

Densité totale de dislocations, p fcm™?]

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 1.2
Déformation plastique, Y,

Figure II1.2 : Evolution de la densité totale, p, des dislocations en fonction de la
déformation plastique de cisaillement Yp-

II1.2.2. Discussion des résultats
Cette premicre analyse nous permet de faire les deux remarques suivantes :

1- l'allure de l'évolution de la densité, p,, de dislocations mobiles en fonction de la
déformation plastique v, représentée sur la figure IIL.1, est conforme a celle prévue par le

modele de Gilman [62] (figure 1.15).
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2- 'évolution de la densité totale, p, des dislocations en fonction de la déformation plastique
Y, représentée sur la figure 1.2, est en contradiction avec les résultats des observations

microscopiques rencontrés dans la bibliographie : ces observations montrent une croissance de
la densité totale , p, des dislocations avec la déformation plastique (figure 1.17).

Une réflexion sur cette deuxiéme remarque nous permet de conclure qu'il est évident que la

combinaison des équations (II1.2), (II1.4) et (II1.7) conduit a des résultats non conformes aux
observations microscopiques. En effet, I'évolution de p, en fonction de y, indique une

décroissance a partir d'un certain niveau de déformation *{g (figures I.15 et IIL.1). D'apres les
équations (II1.4) et (II1.7), I'évolution de la densité, p;, de dislocations immobiles ne peut &tre
que décroissante 2 partir de ce niveau. Cela conduit a une décroissance de la densité totale, p,

des dislocations avec la déformation plastique a partir du niveau *(g.

En fait, la multiplication des dislocations immobiles ne contre balance pas I'accumulation des
dislocations mobiles, que l'on exprime par la relation (II1.7), mais plutdt l'ancrage de ces
dislocations. La schématisation suivante de l'évolution de la microstructure nous permet

d'éclaircir ce point de vue.
Dislocations mobiles :

* Lors de la déformation plastique du matériau, la multiplication des dislocations mobiles est
due, d'une part, a la création de nouvelles dislocations et, d'autre part, & la mise en mouvement
d'une partie des dislocations initialement immobiles ; cette multiplication est traduite par le

coefficient M.
* La diminution des dislocations mobiles est le résultat de I'annihilation d'une partie des
dislocations mobiles que nous désignons par le terme A, et de I'ancrage d'une deuxieme

partie de ces dislocations que nous désignons par le terme I;.

La production des dislocations mobiles s'écrit donc :

P = My — (A + 1) (IIL8)
dy,
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Dislocations immobiles :

* La multiplication des dislocations immobiles provient de l'ancrage d'une partie des
dislocations mobiles. Ceci conduit a la relation suivante entre le coefficient M, traduisant la

multiplication des dislocations immobiles et le terme [, traduisant cet ancrage :
M, =1 (I11.9)

Il est donc clair que la combinaison de 1'équation d'évolution (IIL.4) et de la relation (IIL.7)
suppose que la multiplication des dislocations immobiles provient de toute l'accumulation des
dislocations mobiles, alors que cette multiplication est due uniquement a l'ancrage des
dislocations. Pour cette raison, nous laissons dans I'étape suivante le coefficient M; sous

forme de fonction de vitesse de déformation M; ("'{p) dont l'expression reste a détermuner.

I11.3. Deuxiéme étape : mise en oeuvre du modele

Durant toute cette deuxiéme étape qui sera divisée en deux parties, nous utiliserons l'ensemble
des équations (III.1), (II1.2), (IIL.4), (IIL.5) et (II1.6), nous essayerons d'identifier les
parametres o, P,. Po et ‘c: pour l'acier IFHR-340 a partir des essais de traction réalisés dans
le cadre du second chapitre, et nous essayerons de méme d'identifier les parametres M;, M, et

K, pour chacune des vitesses utilisées lors des essais. Comme nous le verrons par la suite, les

valeurs du reste des paramétres intervenant dans l'ensemble des €quations citées ci-dessus
seront prises de la bibliographie. Cette étape nous permettra, d'une part, de discuter des
difficultés que présente ce formalisme au niveau de l'identification des parametres et, d'autre
part, d'examiner les valeurs de M, M; et K, qui seront identifiées pour vérifier si leurs
évolutions en fonction de la vitesse de déformation peuvent suivre certaines relations telle que la
formule (I11.4) pour ce qui concerne le coefficient de multiplication des dislocations mobiles
M,, ou encore l'une des deux expressions (1.68) et (1.69) pour ce qui concerne le facteur

d'annihilation K,. Cette étape nous permettra également de discuter des deux hypotheses Hj et

H, évoquées dans l'introduction de ce chapitre.

I11.3.1. Valeurs de quelques parameétres du modeéle dans le cas des
aciers

* Pour ce qui concerne le parametre géométrique d'activation, noté n, intervenant dans
I'expression de la contrainte effective, T (relation (II.1)) ; en général, on détermine sa valeur
en utilisant 1'enchainement suivant : on détermine, tout d'abord, la valeur du volume

d'activation, V", au moyen de la relation (1.19) a partir de résultats d'essais de saut de vitesse a
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température constante. Ce volume €tant le produit de l'aire, A" balay€e par la dislocation au
cours de son activation thermique et de la distance d'activation d”, on en déduit la valeur de A"
moyennant l'approximation d" =b. Par la suite, on en déduit la valeur du paramétre "n"
puisqu'il est li€ a l'aire A’ par la relation (I.14). Dans cette étape, nous utilisons la valeur

n =2.0 prise de la bibliographie (d'apres [82]).

* Pour les deux paramétres p et q, nous utilisons les valeurs retenues par Frost et Ashby,
pz% et q=%, qui considerent que la forme des obstacles de Peierls-Nabarro est

sinusotdale.

* Pour ce qui concerne le module du vecteur de Burgers b, le module élastique de cisaillement
i, 2 0 K, I'énergie totale d'activation G, a 0 K, la température de fusion Tp,, le parametre

9" intervenant dans la relation (IIL.5) et les deux coefficients n; et 7, intervenant dans
I'équation (II1.2), nous utilisons les valeurs données dans le tableau II1.2 ci-dessous et qui sont

prises de la bibliographie (d'apres [77, 82, 88]).

* Quant 2 la constante de Boltzmann k et la fréquence de Debye v, ce sont des constantes

physiques absolues, leurs valeurs sont données dans le tableau II1.2.

Parametres Valeurs Unités
n 2.0 1

p A 1
g A :
b 2.48x10°° ' cm
Lo 84 GPa
Go 0.63 ey
 Tm 1785 K
N 0.39 1
n 2.0 1
M2 40.0 1

K 8,614 x107 Yk
o 1.0x10" 5~

Tableau II1.2 : Valeurs de quelques paramétres couramment utilisées dans le cas des aciers et

valeurs des constantes physiques absolues k et v,
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I11.3.2.-Identification des autres paramétres pour l'acier IFHR-340
Dans la suite, nous identifions les parametres o, pi. pp, et ‘E; (T, ) a partir des résultats des

essals de traction réalisés dans le cadre du second chapitre ( figure I1.17), T, étant la

température ambiante. Pour cela, nous ajustons les limites d'élasticité prévues par le modéle aux
limites d'élasticité observées pour l'ensemble des valeurs de vitesse de déformation
correspondant a ces essais, les limites d'élasticité théoriques étant calculées a partir de la relation
(IIL.1) en utilisant les conditions initiales p,, =pp, et p; =p? lorsque Ip — 0. Par la suite,

nous remontons & la valeur de 1 & partir de celle de 7,(T,) moyennant les deux relations

(IT1.5) et (II1.6).

Pour ce qui concerne les parametres M,, M; et K, nous les identifions cette fois-ci pour

chacune des vitesses de déformation correspondant aux essais et ce, en ajustant les courbes
contrainte-déformation prévues par le modele a celles obtenues a partir des essais. La contrainte
théorique qui correspond a un niveau de déformation plastique donné, s'obtient aprés résolution
des €quations d'évolution (II1.2) et (III.4) et injection de la solution dans l'expression (III.1).
Pour résoudre ces équations d'évolution, nous utilisons la méthode explicite de Runge-Kutta au
4% ordre, et pour passer des contraintes et des déformations en traction a celles en

cisaillement et inversement, nous utilisons le critére de Von Mises.

Pour ajuster les prévisions du modele aux données expérimentales, nous utilisons une
procédure numérique moyennant la méthode des moindres carrés. Cette méthode nécessite la
connaissance préalable de l'ordre de grandeur de chacun des paramétres & identifier et
I'incrémentation d'un intervalle relativement large contenant cet ordre. Si "n" est le nombre de
parametres a identifier, nous introduisons de fagon incrémentale dans un processus itératif un
sous ensemble de IR" construit & partir des "n" intervalles contenant chacun l'ordre de
grandeur du parametre correspondant. La procédure utilisée consiste a calculer lors de chaque
itération l'erreur moyenne, E., entre les valeurs des contraintes prévues par le modele et les
valeurs mesurées lors des essais. Cette erreur, appelée fonction écart type moyen, est donnée

par la relation suivante :

(I11.10)

ou N est le nombre de points expérimentaux. Nous initialisons l'erreur E, par une valeur
triviale avant le début du processus itératif. Lorsque ce processus commence, la procédure
calcule l'erreur 4 la fin de chaque itération et utilise un critére de comparaison avec l'erreur

mémorisée auparavant : si la valeur calculée lors de l'itération actuelle est plus petite que celle
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retenue 2 ia fin de toutes les itérations précédentes, la procédure retient la nouvelle erreur et les
valeurs des parametres qui lui correspondent et ignore la valeur mémorisée précédemment.
Dans le cas contraire, elle ignore 'itération actuelle et passe directement a I'itération suivante en
gardant la valeur précédente. Nous retenons donc a la fin de la procédure l'erreur minimale
calculée au cours de toutes les itérations et les valeurs des parameétres qui lui correspondent.
Cette procédure permet de gérer le temps de calcul en agissant sur la largeur des intervalles
construisant le sous ensemble de IR™ qui contient les valeurs des paramétres & identifier. La

précision de calcul dépend de l'incrémentation de ces intervalles.

Signalons qu'il reste tout de méme un couplage entre les différents parametres a identifler et
qu'il peut donc y avoir plusieurs solutions. L'identification des parametres peut aboutir, comme
nous allons le voir dans la suite, 2 des solutions qui ne sont pas toujours acceptables
physiquement. Elle conduit parfois a des valeurs arbitraires qui ajustent les résultats de
I'expérience sans tenir compte de la physique des choses. Par conséquent, elle rend le modsle
juste descriptif dans le domaine de vitesse correspondant aux essais. Il est aussi souhaitable de
déterminer tous les paramétres accessibles & la mesure (densité initiale p,, a titre d'exemple), en
utilisant des approches expérimentales adéquates. Cela sert a réduire le nombre d'inconnues a

identifier et ainsi a diminuer de l'intensité de ce couplage.
Approximation adiabatique

On sait que pour les essais rapides, le temps de chargement est assez faible de sorte que
I'énergie dissipée sous forme thermique dans le matériau ne puisse €tre évacuée par conduction.
Par conséquent, la température du matériau augmente au cours de l'essai. Nous tiendrons
compte de l'influence de cette élévation de la température sur la contrainte d'écoulement lors de
l'identification des parameétres du modgle et ce, pour la vitesse € =100 57! qui correspond a
I'essai réalisé sur les barres. Pour cela, nous utiliserons l'approximation adiabatique pour
calculer les élévations de température dues a l'énergie de déformation plastique. Par contre,
pour les deux autres vitesses € = 6.0x107™* sl et £=16 s'l, nous calculerons les contraintes
dans le cadre de I'approximation isotherme. Nous aurons I'occasion 2 la fin de ce chapitre de
comparer les niveaux de contrainte prévus par le modele dans le cas de I'approximation

adiabatique a ceux prévus dans le cas de 'approximation isotherme.

Pour calculer les éiévations de la température au cours de la déformation dans le cadre de
l'approximation adiabatique, nous utiliserons I'équation (I.80). L'expression de la chaleur
spécifique, C,, du matériau intervenant dans cette €quation, est donnée en fonction de la
température par la relation (I1.81). Les deux équations (I.80) et (1.81) nous serviront, donc,
pour calculer les élévations de la température au cours de la déformation dans le cadre de

I'approximation adiabatique. Ceci nous permettra de calculer les variations de la contrainte au
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cours de Ja déformation dans le cadre de cette approximation. Le module élastique de

cisaillement p, la résistance intrinseque de Peierls-Nabarro, 7, et I'énergie totale d'activation,

G, qui interviennent dans la relation (II1.1) sont exprimés en fonction de la température par les
relations (I11.5) et (II1.6).

Les valeurs de la densité massique, py, de l'acier et du coefficient de Taylor-Quinney, 3,

intervenant dans I'équation (1.80) ainsi que celles de la température de Debye, T, de l'acier et

de la constante, R, des gaz intervenant dans l'équation (I.81) sont regroupées dans le tableau

sulvant :

Parametres Valeurs Unités
~ ke
Py 7855 ,{1 3
B 0.9 1
Tp 470 K
R 8.314 Yook

Tableau 111.3. Valeurs des parametres physiques intervenant dans les relations (1.80) et

(1.81); cas des\ aciers doux.

Sur la figure suivante, nous reportons l'allure des variations de la chaleur spécifique de l'acier
avec la température. Ces variations sont calculées 4 partir de la relation (1.81) au moyen de la

méthode de Gauss.

500

400

v

,C_[J/KgK]

300

Chaleur spécifique

0 200 400 600 800 1000
Température, T [K]

Figure I11.3 : Variations de la Chaleur spécifique de l'acier avec la température.
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Entrée de données

Y

Initialisation de l'erreur E,
Y

Incrémentation du sous ensemble de IR" contenant
les valeurs des parametres a identifier
Y
Y
Introduction de facon incrémentale
des valeurs a tester

Y

Y

Initialisation de T, p, et p;

Y
Y

-
>

Introduction des déformations €; et g,

Calcul de gj etde C(T))
Y

Calcul de AT
]

Y

Tj+1

Y

Intégration des équations
d'évolution de la microstructure

Y
Pm(E1) et PilEjy)
Y
Y
Calcul de E,
Comparaison des erreurs

A
A

Sortie des résultats

A

A

" Figure IIL.4 : Schéma de la procédure utilisée pour l'identification des parametres.

Pour tenir compte de l'évolution de la température au cours de la déformation, nous

introduisons dans cette procédure d'identification des paramétres une sous procédure qui sert a
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calculer I'é1évation, AT, de la température pour chaque incrément de déformation. Dans Ié cas
de l'approximation adiabatique, cette sous procédure procede par intégration de 1'équation
(L.80), la valeur de la chaleur spécifique, C,, associée a la température, T, qui correspond au
début de 'incrément de déformation étant calculée a partir de l'expression (I.81). Dans le cas de
I'approximation isotherme, nous imposons a cette sous procédure de prendre une valeur nulle

de, AT, pour chaque incrément de déformation.
I11.3.2.1. Premiere identification des parametres

Dans cette partie, nous utilisons I'hypothese H| évoquée dans l'introduction de ce chapitre, et
nous négligeons donc la contrainte effective pour ce qui concerne la vitesse € = 6.0x107 57!
qui correspond a l'essai quasi-statique. En utilisant la stratégie décrite dans le paragraphe
précédent, nous identifions les parameétres du modéle (équations III.1, IIL.2, II1.4, IIL.5 et
I11.6) en l'ajustant aux données expérimentales obtenues a partir des essais de traction. Les
résultats de cette identification sont présentés sur les figures II1.5, II1.6, I11.7 et II1.8 ci-
dessous. Pour chacune des deux vitesses de déformation ¢, = 6.0x107* 57! et €, =16 s
les paramétres sont identifiés en ajustant le modele aux résultats de l'essai numeroté 1 dans
chacune des deux figures qui correspondent a ces deux vitesses (figure II1.6 pour €; et figure

II1.7 pour €5).

800 _
P =10x107 cm™ | A Expérience
= i 2 s +  Mode
& p? =6.0x10% cm™ : cle
= 6004 . SO S S N ES—— —
;‘_ 1, =305 MPa 3
v\g o= 236 [R ................. ................ é ............... ................ -
:g 4001 T - ________________ _________________ _____________ -
% : H H H : : :
) INSSSRRSUOOE VONSYOUEI VPRSI SSVISUOIS SUSVTTOOES I SRR SO SR .
= : : ; s : : i
8
é- 200_,.,.&&.,E ................. e — o ................. ............. -
= RO SRS NORNNN SN S S S S i
0 i j i ! 1 ! i
-4 2 0 2 4

Vitesse de déformation, log (€ )

Figure IIL5 : Identification des paramétres p,,, p;, T, et ot & partir des variations de la

limite d'élasticité avec la vitesse de déformation.

89



Chapitre 11

800

-

£€=6.0x10"" s

T 7 T

400

1z

S el

200 o """"""

Contrainte d'écoulement, o [MPa]

M, =2.0x10'° cm™
K,=80

—~—— Essal N° |
—a—EssaiN° 2 I
—e— Essal N° 3
—x— Modele

" | Acier IFHR-340
S lL__I

0.1 0.15

0.2 0.25 0.3

Déformation plastique, g

Figure I11.6 : Identification des paramétres M,,, M; et K, a partir d'un essai correspondant

i une vitesse € =6.0x10™ s

-1

300

400 Do "

200 ._‘ .......... .....

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

M, =2.0x10° cm™
K, =10

M =2.0x10° cm™ |

} i i

1

—m— Essai N° 1

& . | R ---------------- ---------------- p —&— Essai N° 2

—e— EssaiN° 3

600 |y e e Modele

- Acier IFHR'34O
;

0.1 0.15 0.2 0.25
. Déformation plastique, g

Figure I11.7 : Identification des parametres M,,, M, et K, a partir d'un essai correspondant

a une vitesse € =16 5.
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. 800

—&— Essai réalisé sur les barres

—x— Modele

400

IM_ =6.0x10° cm™

Contrainte d'écoulement, ¢ {MPa]

600 R T T PP v ------------------------- —--»r.,‘ ............. B ,AA. ...................... —

200 ? .................................... ................................................ —
M, =1.0x10° cm™ ! |
K,=10 T | Acier IFHR-34ON
0 0 0.05 0.1 0.15

Déformation plastique, €
p

Figure II1.8 : Identification des parametres M,,, M, et K, a partir de 'essai réalisé a une

vitesse € = 100 s~'.

Les valeurs identifiées des parametres du modele sont groupées dans le tableau suivant :

Paramétres | Valeurs Unités Emeur E:
pm 1Lox10’ cm ™
P;j 6.0x10° em > 25 97
To 305 MPa
& 2.36 1
Mm 1.0x10° cm ™"
£=6x10" s~ M 2.0x10° | em™ | 0583
Ka 8.0 1
Mm 2.0x10° cm
£=16 s Mi 2.0x10° | em™” 1.60
Ka .0 1
M m 6.0x10° cm
£€=100 s Mi 1.0x10° cm.-z L73
Ka 1.0 1

Tableau II1.4 : Valeurs identifiées des paramétres intervenant dans les équations d'évolution

de la microstructure et dans l'expression de la contrainte totale.
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Discussion des résultats

Cet ajustement semble donner de bons résultats vu la bonne corrélation obtenue entre le modele
et les données expérimentales (figures IIL.5, II1.6, II1.7 et II1.8). Cependant. les deux

remarques suivantes sont a faire sur les valeurs issues de cette identification :

1- La valeur 305 MPa du parameétre T; représentant la cission théorique maximale qui permet

de vaincre la résistance des obstacles thermoactivés, est tres faible par rapport aux valeurs

rencontrées dans la bibliographie. Pour les aciers, la valeur de 1, est généralement comprise

entre 400 et 600 MPa.

2- Reprenons les valeurs du coefficient M, identifiées pour les trois vitesses de déformation

qui correspondent aux essais (tableau [11.4).

¢ [s!] 610 16 100

Mp [em™] 1.0x10° 2.0x10° 6.0x10°

Ces valeurs ne peuvent pas suivre la relation (II1.3) qui exprime le coefficient de multiplication
des dislocations mobiles en fonction de la vitesse de déformation. En effet ; selon que le produit
des deux constantes A et C est positif ou négatif, cette relation prévoit, soit, une croissance,
soit, une décroissance du coefficient M, en fonction de la vitesse. Ceci n'est pas le cas des

valeurs présentées ci-dessus.

Aussi, la remarque suivante est  prendre en considération pour ce qui concerne ['hypothese H;

évoquée dans l'introduction de ce chapitre :

Le fait que la contrainte effective, ", soit négligeable dans le domaine de faibles vitesses de
déformation ne doit pas étre considéré comme hypothése que I'on introduit dans le calcul de la
contrainte. C'est plutot un fait qui doit étre prévu par le modele a partir du calcul de cette

contrainte.
I11.3.2.2. Deuxieme identification des parametres

Dans cette partie, nous identifions les parametres du modele (équations IIL.1, IIL.2, II1.4, IIL.5
et I11.6) en l'ajustant aux données expérimentales obtenues a partir des essais de traction
réalisés dans le cadre du second chapitre sans tenir compte, cette fois-ci, de I'hypothese H;
évoquée dans l'introduction de ce chapitre ; i.e. sans négliger la contrainte effective, 7", dans le

cas de l'essai quasi-statique. Les résultats de cette identification sont présentés sur les figures
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1.9, HI.10, OI.11 et III.12 ci-dessous. Pour chacune des deux vitesses de déformation
€, =6.0x107" 57l et &, =16 ™', les parametres sont identifiés en ajustant le modele aux
résultats de l'essai numéroté 1 dans chacune des deux figures qui correspondent a ces deux
vitesses (figure III.10 pour €, et figure IIL.11 pour €,).

800 | |
p° =6.0x10% cm™ & Expérience
lpo=soxi0® em™ | = Modele |
00| . i e —— s—
a 1, =445 MPa e

400

200

Limite d'élasticité, o {MPa]

Vitesse de déformation, log (€ )

Figure II1.9 : Identification des paramétres p, p?, T, et o & partir des variations de la

limite d'élasticité avec la vitesse de déformation.

800 I ; i : -
e=60x10" s} | —m— Essai N° |
1 . R e e S | —a&— EssaiN°2 |
: : : | —e— Essai N°3
600 [ Modale
NSRS SO SO SN WS SO SOOI SV R N S N )

Contrainte d'écoulement, o [MPa]

400
i Kp=20 L B
. . ; . . ' Acier IFHR-340 |
0 i I i i i i i i
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3

Déformation plastique, €,

Figure I11.10 : Identification des parameétres M,,, M, et K, & partir d'un essai

correspondant a une vitesse € = 6. ox10~ s
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300 ‘ — ,
£=16 s ; : —m— Essai N° |
U R ............... . ................ T A ESS&[ No 2 1

—e— Essai N° 3
—x— Modele

600

400 ......... ’: S ................ ................ ,,,,,,, ............ .

M, =3.0x10° cm™
;

M, =7.0x10'% cm™

k=190 L —
: : . : | Acier [IFHR-340 |

|
0 0.05 ~ 0.1 0.135 0.2 0.25
Déformation plastique, g

Contrainte d'écoulement, o [MPa]

Figure 111.11 : Identification des paramétres M,,, M; et K, a partir d'un essai

correspondant a une vitesse € = 16 s

800

£=100 s~ | —e— Essai réalisé sur les barres
‘ — —— Modele
600 ......................... ......................... ...... ...................... —

400

Contrainte d'écoulement, c [MPa]

200 HMp =5.0x10° cm” .
M, =4.0x10" cm™ i | |
[|Ka=24.0 S | Acier IFHR-34OJ‘
i : i
0 0 0.05 0.1 0.15

Déformation plastique, €

Figure IIL.12 : Identification des paramétres M,,, M; et K, a partir de l'essai réalisé & une

vitesse € =100 s~

Les valeurs des paramétres qui ajustent le modele aux données expérimentales dans ce cas, sont

‘groupées dans le tableau suivant :
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) Parametres | Valeurs Unités Erreur Er
p% 6.0x10° cm
o 3 2
pl 5.0x10 cm - 26 .97
T 445.0 MPa
o 0.7 1
Mm 1L.0x10" cm >
£=6x10" s M 1.0x10”. cm”’ 1.73
Ka 2.0 1
Mm 3.0x10° cm
£=16 s Mi 7.0x10" cm ™ 0.63
Ka 19.0 1
Mm 50x10° | em™?
=100 5 Mi | 40x0° ] em™ | 131
Ka 24.0 1

Chapitre [I]

Tableau II1.5 : Valeurs identifiées des paramétres intervenant dans les équations d'évolution

de la microstructure et dans l'expression de la contrainte totale.

Sur la figure II1.13 ci-dessous, nous reportons les évolutions théoriques prévues par cette

identification pour ce qui concerne la contrainte interne G, la contrainte effective, ¢ , et la

contrainte totale d'écoulement, &, au cours de la déformation plastique pour une vitesse de

6.0x10™* s~!. Aussi, nous reportons sur la figure III. 14 'évolution théorique prévue par cette

identification pour ce qui concerne la densité de dislocations mobiles au cours de la déformation

plastique pour la méme vitesse.




- 800 7 T T I ) T
¢=6.0x10" 5" I """"" —&— Contrainte interne

—e— Contrainte effective |

—a— Contrainte totale

.G et o [MPa)

n

Contraintes ¢

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation plastique, e

| Chapitre 11

Figure II1.13 : Prévisions du modéle concernant l'évolution des contraintes ¢,, G et G au

cours de la déformation plastique pour une vitesse de 6. ox107™* 571,

€=6.0x10"" s

Densité de dislocations mobiles, p

0 0.05 0.1 0.15 - 0.2 0.25 0.3
Déformation plastique, g

Figure III.14 : Prévisions du modéle concernant l'évolution de la densité de dislocations

mobiles au cours de la déformation plastique pour une vitesse de 6. 0x107* 57"
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Discussion des résultats

1- La figure 1I.10 ci-dessus montre que durant les premiers stades de la déformation, les
niveaux de contrainte théorique prévus par cette identification pour une vitesse
£=6.0x10"" s”' sont relativement faibles par rapport aux niveaux de contrainte mesurés. Ceci
est di au fait que la valeur identifi€e du parametre p9, est trop élevée. En fait, ce parametre
représente la densité des dislocations qui se mettent en mouvement lorsque la déformation
plastique se déclenche dans le polycristal, i.e. juste au moment oli I'on dépasse la vraie limite
d'élasticité du matériau. Cependant, dans la pratique, la limite d'élasticité observée lors d'un
essal macroscopique est une limite qui, souvent, ne coincide pas avec la vraie limite d'élasticité
du polyecristal. Entre celle-ci et la limite observée lors d'un essai, la déformation plastique se
développe a I'échelle microscopique et la microstructure évolue vers un nouvel état caractérisé
par une densité de dislocations mobiles, que l'on peut noter P, différente de la densité mobile
initiale py, aussi bien que par une densité p° de dislocations immobiles différente de la densité
immobile initiale py. D'autre part, on sait que la production des dislocations mobiles est trés
forte durant les premiers stades de la déformation d'un polycristal et que, par conséquent, la
densité mobile Py, qui correspond a la limite d'élasticité macroscopique observée ne peut pas

étre identifiée par la densité mobile initiale py,. Ceci nous conduit 4 faire la remarque suivante :

Puisque la limite d'€lasticité macroscopique observée est sensible a la vitesse de déformation, il
devra en étre de méme pour la densité mobile Py, qui lui correspond. En fait ; la production de
dislocations mobiles apres le déclenchement de la déformation plastique dans le métal est
d'autant plus forte que la vitesse de déformation est plus élevée. Ceci nous permet de
comprendre que la densité mobile Py, que l'on identifie a partir des limites d'élasticité
observées lors des essais, ne peut pas étre indépendante de la vitesse de déformation. Nous
tiendrons, donc, dans I'étape qui suivra du fait que le paramétre P que nous identifions a

partir des essais macroscopiques dépend de la vitesse de déformation.

2- La figure III.13 montre que pour la vitesse de déformation € =6.0x107* s7! qui
correspond a I'essai quasi-statique réalisé, les niveaux de la contrainte effective théorique, G,
prévus par cette identification sont assez importants, surtout durant les premiers stades de la
déformation, pour qu'elles ne soient pas négligés. Cette contrainte G est proportionnelle 2 la
composante effective, T , de la contrainte de cisaillement dont I'expression contenue dans la

relation (III.1) peut s'écrire sous la forme :
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*

U =1,(T) g(7p T P}

]
yA /s (111.11)

kT
G(T) 7

gty T pm) = |1~

oll la fonction g représente le pourcentage de l'énergie mécanique contribuant a I'activation des
vallées de Peterls, le reste de ['€nergie d'activation étant fourni par l'agitation des atomes dans

le réseau cristallin. Dans le tableau ci-dessous, nous présentons les valeurs de ce pourcentage
calculées a une vitesse de déformation de 10™ s7! pour différentes valeurs de la densité p,.

omlem2] | 10> | 107 | 10% | 10° | 10° | 107

0.42 1034 |026 {018 |0.10

uq
(@)
w
—

Sachant que la valeur de T; identifiée est de 445 MPa, les valeurs présentées dans le tableau
ci-dessus montrent que le pourcentage, g, est assez important pour que la contrainte effective,
7", ne soit pas négligeable. Ceci explique les niveaux non négligeables de la contrainte
effective, G, prévus par le modele dans le cas d'une vitesse de déformation de 6.0x107" s~
(figure I11.13) puisque les niveaux de la densité, p,,, de dislocations mobiles (figure III.14)

sont de l'ordre de 6.0x10% cm™2.

3- Nous faisons de nouveau la méme remarque que dans la partie précédente pour ce qui

concerne les valeurs du coefficient M, identifiées pour les trois vitesses de déformation qui

correspondent aux essais (tableau IIL.5).

els '] 6x10 16 100

Mplem2] | 1.0x10° 3.0x10° 5.0x10°

Ces valeurs ne peuvent pas suivre 'expression (III.3) du coefficient, M, de muvltiplication
des dislocations mobiles en fonction de la vitesse de déformation puisque cette expression ne
peut avoir qu'un seul sens de variation dans tout le domaine de vitesse. Ceci est probablement
da, d'une part, au fait que l'on ne tient pas compte de l'influence de la vitesse de déformation
sur la densité mobile initiale que nous identifions a partir de la limite d'élasticité macroscopique
observée alors que cette limite est sensible & la vitesse et, d'autre part, au couplage entre les
différents paramétres lors de l'identification. Celle-ci donne, donc, des valeurs qui ajustent les
prévisions du modéle aux résultats de I'expérience, mais I'ensemble de ces valeurs identifiées

reste une solution numérique qui ne tient pas compte de la physique des choses.
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I11.3.2.3. Troisieme identification des parameétres

Comme nous venons de le voir 2 la fin de la partie précédente, la densité mobile que nous
identifions a partir de la limite d'élasticité macroscopique observée et que nous noterons dans la
suite Py, est sensible  la vitesse de déformation. Pour modéliser I'influence de la vitesse sur la
limite d'élasticité observée, nous tiendrons compte dans la suite de ce travail de la sensibilité du
parameétre P vis 2 vis de la vitesse de déformation.

Dans cette partie, nous identifions l'ensemble des parametres o, p?, et IE(TO) ainsi que M,
M., K, et p ( équations III.1, IT1.2, 1114, IIL.5 et I11.6) en ajustant le modéle aux résultats

des essais de traction réalisés sur l'acier IFHR-340. Les quatre derniers parametres étant
sensibles a la vitesse de déformation, nous les identifions pour chacune des trois valeurs de
vitesse qui correspondent aux essais. Nous rappelons que pour le calcul de la contrainte
d'écoulement lors de l'identification des parametres, nous utilisons l'approximation isotherme

et £=16 s et I'approximation

pour ce qui concerne les deux vitesses € = 6.0x107™* s
adiabatique pour ce qui concerne la vitesse € =100 s7!. Les résultats de cette identification sont
présentés sur les figures IIL.15, IIL.16, III.17 et IIL.18 ci-dessous. Pour chacune des deux
vitesses de déformation €| = 6.0x107™* 57! et €, =16 s, les paramétres sont identifiés en
ajustant le modele aux résultats de l'essai numéroté 1 dans chacune des deux figures qui

correspondent a ces deux vitesses (figure II1.16 pour €, et figure III.17 pour €,). .

800 _{

Expérience
Modele 7

Y |

600

400

200

Limite d'élasticité, o [MPa]

Vitesse de déformation, log (€ )

" Figure II1.15 : Identification des paramétres p,., i, T: et o a partir des variations de la

limite d'élasticité avec la vitesse de déformation.
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Contrainte d'écoulement, o [MPa]

Figure II1.16 : Identification des paramétres M,,, M; et K, a partir d'un essai

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

Figure II1.17 : Identification des paramétres M,,, M; et K, a partir d'un essai
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- 800 T ;
¢=100 s f —&— Essai réalisé sur les barres

—x¢— Modele

GOO ......................... ......................... .................. o

400

12

Contrainte d'écoulement, o [MPa]

Acier IFHR—340‘N

‘ , |

0 0.05 0.1 0.15
Déformation plastique, ep

Figure II1.18 : Identification des paramétres M,,, M, et K, & partir de l'essai réalisé a une

vitesse € =100 s7".

Les valeurs des parametres ajustant le modele aux données expérimentales dans ce cas, sont

groupées dans le tableau suivant :

Paramétres Valeurs Unités Erreur E;
pio 4.0x10° em
o 490.0 MPa
o 0.35 1
— - - 20.26
£=6x10" s o 1.0x10° cm 2
g£=16 s o 9.0x10° cm -2
£€=100 s ' pe 1.0x10 cm 2
M m 1.0x10’ em = »
£=6x10" s Mi 2.0x10" cm ~? 0.55
Ka 2.0 1
, M m 1.0x10° cm -2
£=16 s ' M i 8.0x10" em 2 0.61
Ka 7.0 1
M m 2.0x10° | ~ om 7
£=100 s Mi 7.0x10" cm 3.29
Ka 8.0 l

Tableau II1.6 : Valeurs identifiées des paramétres intervenant dans les équations d'évolution

de la microstructure et dans ['expression de la contrainte totale.
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Sur les trois figures qui suivent, nous présentons les évolutions théoriques prévues par le
modele pour ce qui concerne la contrainte interne, la contrainte effective et la contrainte totale
d'écoulement au cours de la déformation plastique pour les trois vitesses qui correspondent aux

essais.

8007 T ; ; | 7 i T
|- 4 -1 T
€=6.0x10"" s | —&— Contrainte interne, G,

. : ‘ _ —e&— Contrainte effective, o*
600 RS { —®— Contrainte totale, ©

400

Contrainte [MPa]

200

0 0.05 0.1 . 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation plastique, e

Figure II1.19 : Prévisions du modéle concernant ['évolution des contraintes ©,,, o et ¢ au

e
cours de la déformation plastique pour une vitesse € =6.0x10~ s~/

800 T 7 ' 7 T T ; - i

£=16 s | 4 Contrainte interne. G

; _ ‘ —e— Contrainte effective, 6*
600+ | Contrainte totale, 6

400

Contrainte [MPa]

200

Déformation plastique, g

Figure I11.20 : Prévisions du modéle concernant I'évolution des contraintes G, ¢ et O au

cours de la déformation plastique pour une vitesse € =16 s,
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800 ; [ , T ;

. _| B . N i
e=100 s - &-— Contrainte interne, G,

—e— Contrainte effective, o*

600 e e —m— Contrainte totale, ¢
d:.‘.
Z
9}
.E 400
5
o : ; : : :
300 = N ......................... ......................... ......................... .................. _]
Lo s g ‘__‘_, ,,,,, S oo g
O L ! s |
0 0.05 0.1 0.15

Déformation plastique, g
Figure II1.21 : Prévisions du modéle concernant ['évolution des contraintes o, o et O au

cours de la déformation plastique pour une vitesse € = 100 s

Nous remarquons a partir de la figure III.19 que le modele prévoit des niveaux de contrainte
effective, 0, trop élevés pour ce qui concerne l'essai quasi-statique qui correspond a une
vitesse de déformation de 6.0x10™* 7L, Aussi, nous remarquons a partir des trois figures
I11.19, I11.20 et IT1.21 que le modele prévoit une sensibilité de la contrainte interne, Gy, vis a

vis de la vitesse de déformation. Nous discuterons dans la suite de cette partie de ces deux

remarques.

Aussi, nous présentons sur les deux figures I11.22 et II1.23 ci-dessous les évolutions
théoriques prévues par le modele pour ce qui concerne la densité, py,, de dislocations mobiles
et de la densité, p;, de dislocations immobiles au cours de la déformation plastique pour les

trois vitesses qui correspondent aux essais réalisés dans le cadre du second chapitre.
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D
Ja

m

y—
(@)}

R . . N o)
Densité de dislocations mobiles, p fcm”] -

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation plastique, g,

Figure II1.22 : Prévisions du modéle concernant l'évolution de la densité de dislocations
mobiles au cours de la déformatior. plastique pour les trois vitesses

correspondant aix essais.

1

400

200

- . . . . . - )
Densité de dislocations immobiles, p. [cm 7]

0 0.05 - 0.1 0.15 0.2 0.25 03
Déformation plastique, g,

Figure II1.23 : Prévisions du modéle concernant l'évolution de la densité de dislocations
immobiles au cours de la déformation plastique pour les trois vitesses

correspondant aux essais.
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Sur les figures [11.24, II1.25, II1.26 et 1I1.27 qui suivent, sont représentées les variations
respectives des valeurs identifiées du coefficient, M, de multiplication des dislocations
mobiles, du coefficient, M;, de multiplication des dislocations immobiles, de la densité mobile,

P> qui correspond a la limite d'élasticité observée et du facteur d'annihilation, K,, en
fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement ¥,,.

x10*
300 { ; ; —_— j

[cm‘zl

m

100 e . R ................... ................... ,,,,,,,,,,,,,,,,,, ...... P ................... ............. _]

Cocff de multip des dislocations mobiles, M

Vitesse de déformation de cisaillement, log ( yp)

Figure I11.24 : Variations des valeurs identifiées du coefficient, M,,, de multiplication des

dislocations mobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement.

x10®

3000

2000

M0 o) Sem— ................... ................... ................... ,,,,,,,,,,,,,,,,,,, .................. ................... ............... -
a e . @ - :

- ................... ............................................................................... .................................... -
| ; 1 1 L L

4 2 0 2 4

Coeff de multip des dislocations immobiles, M. fcm ]

Vitesse de déformation de cisaillement, log ( *'{p)

Figure II1.25 : Variations des valeurs identifiées du coefficient, M,, de multiplication des

dislocations immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement.

105



Chapitre 111

- x10°
200 T T T 1
— |
ol \
! O D N AP g 0 S P P A
&
=
oz 150__ .................................................................................................................................................... —
=X
2’ T SO TOs SO OO OU o SOT OO TNt OO PR SUPUUT T RURUORNE SURUOTUROOT il
:-5 : H H B H H i
2 s : z " i ?
E N e s O e [ e : [ Y- ................. ]
) i i . :
£ |
. | : i
}:) 0] — T e T e |
z : z
3} ; i
_Q I e e e |
O t ‘ L 1 1 i \
-4 -2 0 2 4

Vitesse de déformation de cisaillement, log (¥ )
p

Figure II126 : Variations des valeurs identifiées de la densité mobile, P, quii correspond a

la limite d'élasticité observée en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement.
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Figure II1.27 : Variations des valeurs identifiées du facteur d'annihilation, K, en fonction

de la vitesse de déformation plastique de cisaillement.

Dans I'étape qui suivra, nous allons essayer de voir s'il est possible d'établir des relations qui

peuvent décrire les variations des valeurs identifiées de ces différents parametres en foncticn de
la vitesse de déformation de cisaillement “'{p, ce qui nous permettra d'examiner la relation (II1.3)
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qui exprime le coefficient, M, de multiplication des dislocations mobiles en fonction de Yo et

de discuter des deux relations (1.68) et (I1.69) qui sont proposées dans la littérature pour -
exprimer le facteur d'annihilation, K, en fonction de ¥,

II1.4. Troisiéme étape : nouvelles hypotheses
Introduction

Les valeurs de la densité mobile, Py, qui correspond 2 la limite d'élasticité macroscopique
observée sont, comme nous venons de le voir dans l'étape précédente, sensibles a la vitesse de
détormation. Dans le but de décrire l'influence de cette vitesse sur la limite d'élasticité observée,
nous essayerons dans cette partie de voir s'il est possible d'établir une relation quantifiant les
variations du parameétre Py en fonction de la vitesse de déformation. Nous introduirons
é¢galement des informations théoriques concernant I'évolution de la microstructure. Celles-ci
nous permettront de réduire le nombre de parametres intervenant dans les équations
d'évolution, de simplifier celles-ct et, ainsi, de diminuer de l'intensité du couplage entre les
parametres a identifier. Aussi, nous allons voir que l'ensemble des relations (1.13), (I.14) et
(I11.1) nous permettra d'expliquer que l'écrouissage des matériaux métalliques est di aux
interactions entre les dislocations et les obstacles non localisés (obstacles athermiques), et que la
sensibilité de I'écoulement plastique vis a vis de la vitesse de déformation et de la température

est due aux mécanismes thermoactivés.
I11.4.1. Expression du parameétre géométrique d'activation

Lorsque la vitesse de déformation plastique devient infiniment grande, 'énergie thermique
produite par l'agitation des atomes dans le réseau cristallin n'a pas assez de temps pour arriver

jusqu'aux barrieres qui bloquent les mouvements des dislocations ; la valeur de AG(T*, T)

tend donc vers 0. Ceci nous permet, moyennant {'équation d'Arrhénius (1.7) et des relations

(1.8) et (1.14), d'écrire :
limV=b-n-v, (II1.12)

Yp—+oe

p

De plus, on sait que la vitesse Vv de déplacement d'une dislocation est limitée supérieurement
par la célérité C, des ondes transversales dans le matériau et que sa valeur tend vers cette limite

lorsque I'énergie de la dislocation est infinie [37], i.e. lorsque la vitesse Y, tend vers +eo. Ceci
nous permet, & partir de I'équation (I1.12), de déduire la relation suivante entre la célérité C, et

le parametre géométrique d'activation "n" :

C,=b-n-v, (111.13)

107



Chapitre 11
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"

Nous en déduisons l'expression suivante de ce parametre, "n", en fonction des caractéristiques

du matériau :

—
o(T)=—. D (11.14)
b-v, \4' P4

Il et py étant respectivement le module €lastique de cisaillement et la densité massique du

matériau. Cette relation montre que le paramétre géométrique d'activation, "n", aussi bien que
le volume d'activation, V', s'annulent a la température de fusion puisqu'il en est de méme pour
le module élastique de cisaillement L. Ceci s'explique par le fait que l'on assiste a cette

température, & un effondrement des obstacles thermoactives.

Donc, si nous connaissons les valeurs de la densité massique, py, et du module ¢lastique de
cisaillement, 1, du métal, la relation (III.14) nous permettra de déterminer la valeur du

paramétre géométrique d'activation, "n", sans avoir besoin de déterminer le volume V.
Sachant que nous connaissons actuellement les valeurs de w et de py pour la plupart des

métaux, cette relation nous épargnera de réaliser des essais de saut de vitesse si nous n'avons
besoin que de la seule valeur de "n". Cela feprésente un gain de temps et de moyens
considérable, car ces essais, souvent coliteux, peuvent parfois méme étre pénalisants a cause
des nombreuses difficultés expérimentales qui occasionnent des erreurs de mesure, celles-ci

pouvant répercuter sur les valeurs de V' et par conséquent sur les valeurs de " n".

En utilisant les valeurs de W et de py de l'acier a la température T =300 K, p =34 GPa et

p=7850 kg- mf3, nous obtenons une valeur de "n" égale a 1.28.
I11.4.2. Limite d'élasticité et écrouissage du matériau

En utilisant la relation (III.14),‘ l'expression de la contrainte effective 1° contenue dans la

relation (IIT.1) s'écrit sous la forme :

JAL

k'T-ln pm-.b-Ct

(I11.15)
G(T) 1o

T*(pm’ ‘\'{p’ T)=T;(T) 1-

De plus, les équations (I.13), (I.14) et (II1.14) nous permettent d'écrire la relation suivante
entre la vitesse de déformation plastique ¥,, la densité, py, de dislocations mobiles, la

température, T, et I'énergie thermique d'activation AG(r*,T) :
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i k-T b-C
_qp| Pm 2 o (I11.16)
AG(r ,T) Yo

Lorsque la vitesse v, tend vers O, I'énergie totale, G(T) , nécessaire aux dislocations pour

surmonter les obstacles thermoactivés ne peut provenir que de l'énergie thermique produite par
Jes vibrations des atomes dans le réseau cristallin puisque la contribution mécanique pouvant
provenir de I'énergie de déformation plastique tend vers la valeur 0. Ainsi, les deux quantités

énergétiques AG(T*, T) et G(T) deviennent pratiquement égales lorsque la vitesse ¥, tend

vers 0. Ceci permet, moyennant I'équation (III.16), d'€crire :

lim| &1 1n(pm G o pour 0<T<T, (I11.17)
‘?p—rl) G(T) \ "/p
D'ou 7
liml<"(v, .T Pm)|=0 pour 0<T<T, (I11.18)

70
Cela montre que la contrainte effective, 7, ténd vers la valeur O lorsque la vitesse de
déformation plastique tend vers O ; c'est le cas lorsque l'on est sur la limite d'élasticité, ce qui
explique que I'écrouissage du matériau est di uniquement aux interactions entre les dislocations
et les obstacles non localisés (obstacles athermiques), et que la sensibilité de I'écoulement
plastique vis a vis de la vitesse de déformation et de la température est due aux mecanismes

thermoactivés.
111.4.3. Evolution hypothétique de la microstructure

Pour décrire les variations des valeurs identifiées du coefficient, M, de multiplication des
dislocations mobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement, ¥,

représentées sur la figure II1.24, nous utilisons la relation (IT1.3) que nous écrivons sous la

. 70 Yp 1\_/'10 = M(r)n 'Bl
Mm(“{p) =M, | 1+k, -tanh] A, iog(Dl) avec K = g‘ (111.19)
|

forme :

Le fait que la fonction tangente hyperbolique est impaire nous permet de considérer que le
facteur A, dans cette équation est positif, ce qui conduit a la limite suivante :

imM, (7, ) =M [1-k,] (I11.20)

7p—0
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De plus, le coefficient M, tend vers O lorsque la vitesse de déformation plastique, v, tend

vers 0. En effet, il ne peut y avoir ni création de dislocations mobiles, ni mise en mouvement
des dislocations initialement immobiles lorsque la vitesse v, est nulle. Cela conduit a I'équation

sulvante :

My, -[I-k]=0 (II1.21)

Nous en déduisons que la valeur du parametre k; est égale a +1. Par la suite, I'expression
(I1.19) du coefficient, M, de multiplication des dislocations mobiles en fonction de la vitesse

de déformation plastique se simplifie sous la forme :

- Y
M (Vp)= Mg | L+ tanh{Al : log[ Dfi H (111.22)

Cette expression apparait comme le produit du terme 2M?,, qui n'est autre que la valeur

maximale du coefficient de multiplication M, et d'une fonction de la vitesse de déformation

qui s'écrit sous la forme :

. 1 : Y
P (yp) =5 1+ tanh{Al ~log( DP H (111.23)

!

Cette fonction est comprise entre les valeurs O et 1 et peut, donc, €tre associce a une densité de
probabilité ; c'est la probabilité de multiplication des dislocations mobiles qui provient de la

création de nouvelles dislocations et de la mise en mouvement d'une partie des dislocations
immobiles. D'aprés l'expression (I111.23), cette probabilité croit en fonction de la vitesse ¥,.

Ceci est en accord avec le fait que la probabilité de création de nouvelles dislocations ainsi que
la probabilité de mise en mouvement des dislocations immobiles croissent en fonction de

'énergie de déformation plastique.

Par analogie avec l'expression (II1.19) du coefficient, M, de multiplication des dislocations

mobiles et avec l'expression (I.70) du coefficient, M, de multiplication de toutes les
“dislocations, nous proposons d'écrire le coefficient, M;, de multiplication des dislocations

immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement sous la forme :

M;(Tp)=MP | 1+, tanh{Az -log(;—pﬂ (II1.24)

2

La encore, nous avons la limite suivante :
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lim M,[7,)= M [1+k,] (IT1.25)

Y oy
'p

De plus, le coefficient M, tend vers 0 lorsque la vitesse de déformation plastique, Y, devient

infiniment grande puisque toutes les dislocations présentes dans le matériau deviennent mobiles

et acquirent assez d'énergie pour échapper & l'ancrage. Ceci conduit a I'équation suivante :
M? [1+kp]=0 (111.26)

Nous en déduisons que la valeur du parametre k, est égale & —1. Par la suite, I'expression
(I11.24) du coefficient, M;, de multiplication des dislocations immobiles en fonction de la

vitesse de déformation plastique se simplifie sous la forme :

Mi(yp) =M | 1- tanh{Ag -log[[};—pﬂ (111.27)

2

LA encore, cette expression montre que le coefficient M; est li€ a une densité de probabilité qui

s'écrit en fonction de la vitesse de déformation plastique sous la forme :

oy | i
Pi(Yp)=§' 1 - tanh Az-logﬂD—pﬂ (111.28)

2

C'est la probabilité de multiplication des dislocations immobiles qui provient de I'ancrage d'une
partie des dislocations mobiles. D'apres I'expression (I11.28), cette probabilité décroit en
fonction de la vitesse Yp. Ceci est en accord avec le fait quune augmentation de I'énergie de
déformation plastique entraine une diminution de la probabilité d'ancrage des dislocations

mobiles.

Quant 2 la densité mobile Py, correspondant  la limite d'élasticité macroscopique observée ; ses
valeurs identifiées et qui sont représentées en fonction de la vitesse de déformation plastique sur
la figure II1.26, correspondent & un €tat de microstructure différent de I'état initial puisque celle-
ci évolue entre la vraie limite d'élasticité du polycristal et la limite observée. Pour modéliser ces
limites observées lors des essais macroscopiques, nous désignerons par le parametre po la
densité mobile qui correspond 2 la limite d'élasticité observée pour le différencier du parametre
p2 qui correspond 2 la vraie limite d'élasticité et qui un paramétre indépendant de la vitesse de

déformation, et nous proposons d'écrire Po en fonction de la vitesse de déformation plastique

sous la forme :
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—o (. 1
p;(yp) =P +Ep? |1+ tanh| A, -log[ ];p ] (I11.29)
3

Cette relation exprime que la densité mobile, Py, qui correspond & la limite d'élasticité
macroscopique observée est la somme de la densité mobile initiale, py,, correspondant a la.
vraie limite d'¢lasticité du matériau (Y, — 0) et d'un terme qui représente le produit de la

densité initiale immobile, py, et d'une densité de probabilité qui s'écrit en fonction de la vitesse

de déformation plastique sous la forme :

. 1 Y
P;;(yp)=5. | + tanh A3-log[52—j (111.30)

C'est la probabilité pour qu'une dislocation initialement immobile (lorsque ( 7, — 0) dans le

réseau cristallin soit mobile lorsque l'on atteint la limite d'élasticit€é macroscopique observée ou
donne naissance & une dislocation mobile entre temps. En fait, la relation (II1.29) traduit le fait
que la densité mobile Py qui correspond 2 la limite d'élasticité macroscopique observée est la

somme de la densité mobile initiale py, qui correspond & la vraie limite d'élasticité ( ¥, — 0) et

de la densité de dislocations mobiles produite par création (sources de Frank-Read) ou par mise

en mouvement (désancrage).

D'aprés la relation (II1.30), cette probabilité croit en fonction de la vitesse de déformation
plastique v, ceci traduit le fait que la probabilité de naissance d'une nouvelle dislocation

mobile ou de mise en mouvement d'une dislocation initialement immobile dans le polycristal
croit avec la vitesse de déformation y,. Aussi, nous pouvons remarquer a partir de cette

relation que la densité mobile Py, qui correspond 2 la limite d'élasticité macroscopique observée
tend vers la valeur py; lorsque la vitesse de déformation 7, tend vers la valeur 0 et qu'elle tend

vers P, lorsque Y, — +oo (les dislocations initialement immobiles ont toutes tendance a rester

immobiles A trés faible vitesse de déformation et contrairement a cela, elles ont toutes tendance a

devenir mobiles lorsque cette vitesse devient infiniment grande)

Nous présenterons par la suite, les résultats de l'identification des parametres intervenant dans
les relations (I11.22), (I11.27) et (II1.29) qui expriment respectivement le coefficient, M, de
multiplication des dislocations mobiles, le coefficient, M, de multiplication des dislocations

immobiles et la densité initiale mobile, P, correspondant & la limite d'élasticité observée lors
d'un essai macroscopique en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement .

Cette identification est faite en ajustant ces relations, au moyen de la méthode de Newton, aux

valeurs présentées dans le tableau IIL6.
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Figure II1.28 : Variation hypothétique du coefficient, M,,, de multiplication des dislocations
mobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement v ,.
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Figure II1.29 : Variation hypothétique du coefficient, M,, de multiplication des dislocations

immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement ¥ ,.
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Figure II1.30 : Variation hypothétique de la densité initiale mobile, D, en fonction de la
vitesse de déformation plastique de cisaillement 7 ,.

Ces figures montrent que les expressions (I11.22), (II1.27) et (I11.29) que nous proposons pour
écrire respectivement le coefficient, M, de multiplication des dislocations mobiles, le

coefficient, M, de multiplication des dislocations immobiles et la densité initiale mobile, Py .

correspondant 2 la limite d'élasticité observée lors d'un essai macroscopique en fonction de la
vitesse de déformation plastique de cisaillement v, décrivent de fagon satisfaisante les valeurs

présentées dans le tableau IIL6.

Facteur d'annihilation

Les valeurs présentées dans le tableau IIL.6 indiquent que le facteur d'annihilation, K,, des
dislocations croit en fonction de la vitesse de déformation plastique, ¥, (figure IIL.27). Ceci

rejoint les résultats de Zeghib [84] et de Buy [106] concernant l'annihilation des dislocations
dans le domaine des mécanismes thermoactivés. Ce facteur K, s'exprime en fonction de la

température, T, et de la vitesse de déformation plastique, Yp par la relation (1.68) qui s'€crit

sous la forme :
Ka(YP’T)zKO 'f(yp ’T)

¥ —2m, T (IT1.31)
o 1-(32)

0
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La fonction f (Yp ,T) intervenant dans cette relation devrait théoriquement , d'apres la forme de
I'équation (III.4) d'évolution de la variable p;, exprimer la probabilité d'annihilation d'une
dislocation. Or, lorsque la vitesse de déformation *'(p est inférieure a la vitesse de référence v,

les valeurs de cette fonction deviennent supérieures a l'unité ; ceci ne correspond pas a une

densité de probabilité.

Dans ses travaux sur l'acier XC18, Zeghib [84] avait conclu que la sensibilité de I'annihilation
A la vitesse est positive pour des températures ne dépassant pas une certaine valeur T, qu'il
avait appelé "température de passage". Pour tenir compte de ce fait, il a proposé de modéliser le

facteur d'annihilation en tenant compte de cette température de passage :

7 -2my(T-T;)
—pj (111.32)

Ka(«{va) = Ko ( -

Yo
Cette relation indique que pour des vitesses inférieures & v, et des températures qui ne
dépassent pas T,, les valeurs de la fonction exprimant la probabilité d'annihilation sont
inférieures & l'unité. Elle correspond, donc, dans ce domaine de vitesse et de température aune
densité de probabilité. Zeghib avait identifié les deux parametres Y, et T, pour l'acier XC18 a
partir des essais qu'il avait réalisés a différentes températures [84]. Les résultats issus de cette

identification sont Y, = 10* s7! et T. =560 K. Celles-ci correspondent bien au domaine des

mécanismes thermoactivés.

Nous savons que toute élévation de la température favorise le mécanisme d'annihilation des
dislocations. D'autre part, toute augmentation de la vitesse de déformation entraine, nous
I'avons signalé plus haut, une augmentation de la vitesse de déplacement des dislocations
favorisant, ainsi, la probabilité de rencontre, de recombinaison et d'annihilation de celles-ci.
L'annihilation des dislocations présente, donc, des sensibilités positives a la température et a la

vitesse de déformation.

1l sera souhaitable, donc, de penser a écrire la fonction f(*’(p ,T), intervenant dans l'expression
du facteur K,, sous une forme qui doit, d'une part, correspondre 2 une densité de probabilité

et, d'autre part, tenir compte de ces sensibilités positives et ce, dans tout le domaine de vitesse

et de température. Il est possible que cette probabilité soit du méme type que celui qui intervient
dans les expressions des coefficients de multiplication M, et M, et (équations (TI1.23) et

(I11.28)) mais avec un parametre A dépendant, cette fois-ci, de la température.

Dans le cadre de ce travail, nous nous contenterons d'utiliser la relation (II1.32). Pour identifier

les parametres de cette relation 'pour l'acier IFHR-340, nous utilisons un jeu de parametres
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“let de T, =560 K identifiées par Zeghib pour l'acier

incluant leg valeurs de ¥, = 10% s
XC18 et nous identifierons, par la suite, les deux parametres m, et K, en ajustant la relation

(I11.32) aux valeurs du facteur K, présentées dans le tableau III.6. Nous adoptons ce jeu de

paramétres puisque nous ne disposons pas de données en température pour 'acier [FHR-340.

Les résultats issus de cette identification sont reportés sur la figure suivante :

T T - T T

| Acier IFHR-340 f-- e — —— —

a

_.
o
[

K,=1291 fo N — — — |
m, =2.14x10™ K™ % %
T, =560 K

Facteur d'annihilation, K

Vitesse de déformation de cisaillement, log (¥ )
P

Figure II1.31 : Variation hypothétique du facteur d'annihilation K, en fonction de la vitesse
de déformation plastique de cisaillement 7y ,.

Cette figure montre que la relation (II1.32) qui exprime le facteur d'annihilation, K,, en
fonction de la température, T, et de la vitesse de déformation plastique, *'{p, décrit de facon

satisfaisante les valeurs de K, présentées dans le tableau IIL.6. Rappelons, cependant, que la

fonction f (*{p ,T) exprimant la probabilité d'annihilation dans cette relation, n'est applicable

que dans un domaine de vitesse et de température correspondant 2 une prépondérance des

mécanismes thermoactivés et non pas dans tout le domaine de température et de vitesse.

II1.5. Discussion des résultats

1- Nous remarquons 2 partir de la figure TIL.19 que l'identification des paramétres du modele
conduit & des niveaux de contrainte effective o trop élevés pour ce qui concerne l'essai quasi-
statique qui correspond 2 une vitesse de déformation de 6.0x10™* s7!. Ceci n'est pas le cas des
observations ‘expérimentales qui montrent que dans le domaine de faibles vitesses de
déformation, la contribution des mécanismes thermoactivés est négligeable (d'apres I'analyse de

la figure 1.3). Aussi, nous remarquons a partir des trois figures I11.19, II1.20 et [IL.21 que cette

116



Chapitre 111

identification conduit a une forte sensibilité de la contrainte interne G, vis a vis de la vitesse de

déformation. Or, nous avons vu que théoriquement cette contrainte qui est due aux interactions
entre les dislocations et les obstacles non localisés (obstacles athermiques), exprime uniquement

I'écrouissage du matériau et devra, donc, étre insensible ou trés faiblement sensible a la vitesse.

Aussi, nous retiendrons la remarque suivante : la figure II1.23 concernant I'évolution de la
densité de dislocations immobiles au cours de la déformation plastique pour les trois vitesses
qui correspondent aux essais réalisés indique que pour un niveau de déformation donné, la
densité, p;, de dislocations immobiles diminue fortement en fonction la vitesse de déformation.
Si on analyse les deux figures I11.22 et II1.23 et vu que pour un niveau de déformation donné,
les valeurs de la variable p,, sont négligeables devant celles de la variable p;, cette
identification conduit, donc, & une densité totale p de dislocations présentant le méme caractere
discuté ci-dessus pour ce qui concerne la variable p; ; i.e. pour un niveau de déformation
donné, la densité moyenne P diminue, comme la variable p;, fortement en fonction de la
vitesse. Ceci n'est pas le cas des observations expérimentales qui montrent que pour un niveau
de déformation donné, la densité moyenne p de dislocations est trés faiblement influencee par

la vitesse de déformation (figures I.19 et L.21).

Ces trois remarques sont explicables par le fait que la forme des équations d'évolution de la
microstructure (II1.2) et (II1.4) combinée aux deux relations (I11.22) et (II1.27) ne tient pas
compte, d'une part, de l'évolution des deux coefficients de multiplication M, et M; au cours
de la déformation plastique et, d'autre part, du couplage que produisent les mécanismes
d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations entre les deux variables microstructurales
Pm St P;.

Soulignons aussi que la sensibilité de la contrainte interne G, vis a vis dé la vitesse de

déformation (figures II1.19, I11.20 et II1.21) est probablement due, en plus du fait que la forme
des équations d'évolution de la microstructure (II1.2) et (II1.4) ne tient pas compte du couplage
entre les deux variables p,, et p;, au fait que nous ne tenons pas en compte, dans ce travail,
des contributions apportées a l'écrouissage du matériau par 'évolution du diamétre du grain et

de la taille des structures cellulaires.

2- La figure I11.22 montre qu'au début de la déformation plastique, la densité p,, de
dislocations mobiles croit au cours de celle-ci jusqu'a ce qu'elle atteigne un certain maximum
correspondant 3 un niveau de déformation ,. A partir de ce niveau, la densité p,, décroit puis
tend vers une valeur asymptotique qui correspond 2 un état de saturation aux grandes
déformations. Cette forme d'évolution de p ., qui est conforme 2 celle prévue par le modele de
Gilman [62] (figure L.15), explique l'apparition des deux limites d'écoulement qui précédent le

durcissement du métal aux grandes vitesses de déformation : I'apparition de la limite supérieure
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est due a une avalanche de dislocations mobiles qui se produit dans le premier stade de
déformation et qui relaxe le matériau et favorise, ainsi, la déformation plastique. La limite
inférieure correspond a un maximum de la densité de dislocations mobiles. Nous assistons
juste aprés ce maximum a une décroissance de la variable p,, et, donc, a un début de
durcissement du matériau. Aussi, la figure II1.22 montre que pour un niveau de déformation
donné, le niveau de la densité p,, de dislocations mobiles croit avec la vitesse de déformation,
ce qui est en accord avec le fait que les mécanismes de création et de mise en mouvement des

dislocations mobiles présentent des sensibilités positives vis a vis de la vitesse de déformation.

3- Le modele prévoit que le taux d'accumulation des dislocations immobiles au cours de la
déformation plastique décroit en fonction de la vitesse de déformation (d'apres la figure II1.23).
Ceci est en accord avec le fait que l'ancrage des dislocations présente une sensibilité négative
vis a vis de la vitesse de déformation et qu'en méme temps l'annihilation présente une
sensibilité positive puisque toute augmentation de la vitesse de déformation entraine une
augmentation de la vitesse de déplacement des dislocations favorisant, ainsi, la probabilité de

rencontre, de recombinaison et d'annihilation de celles-ci.
II1.6. Prévisions du modéle dans le cas de I'acier IFHR-340

Par la suite, nous comparerons dans une premiere partie les prévisions théoriques du modele
concernant les courbes contrainte-déformation calculées pour une vitesse de déformation
£ =100 s™! etune température initiale T =300 K dans le cadre de I'approximation adiabatique
aux prévisions calculées dans le cadre de l'approximation isotherme. Dans une seconde partie,
nous essayerons d'interpréter les caractéristiques des chargement avec saut de vitesse
généralement observées pour ce qui concerne les matériaux métalliques a structure cubique
centrée. Pour cela, nous utiliserons I'évolution prévue par le modele pour ce qui concerne la
microstructure dans le cas de l'acier [IFHR-340. Dans une troisi¢me et derniére partie, nous
présenterons les prévisions du modele pour différentes vitesses de déformation situé€es dans le
domaine d'activation thermique, ce qui nous permettra de discuter de l'influence hypothétique

de la vitesse sur la contrainte d'écoulement du matériau.

Nous rappelons que l'ensemble des équations intervenant dans le modele utilisé dans cette
partie est constitué des relations (III.1), (II1.2), (II1.4), (IIL5), (IIL.6), (III.14), (II1.22),
(II1.27), (I11.29) et (II1.32) et que dans le cas de l’approximation adiabatique, nous utilisons les
deux relations (1.80) (1.81) pour estimer les élévations de la température en fonction de la
déformation. Les valeurs des parameétres intervenant dans le modeéle sont récapitulées dans le

tableau suivant :
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Parameétres Valeurs Unités
P % !
q % !
b 2.48x% 10‘8 cm Parametres Valeurs Unités
Uo 84 GPa pm L25x108 | em
Go 0.63 eV 0 4.0x10° | cm 7
Tm 1785 K T 490.0 MPa
8 0.39 1 o 0.35 1
i 2.0 1 My, 3010 | em
2 40.0 1 Al 0.45 L
k selaxio™ ] Yk Dy 10° -
VD L0x10" 5 M 1252100 | em 72
Pd 7855 k%,s A 0.23 1
B 0.9 1 D> 1.0 !
T, 470 K A3 0.43 !
R 8.314 Yol X D3 10° s
T 560 K : Ko 12.91 !
Yo 10" 5 mo | 2pxi0” | KT

Partie a Partie b

Tableau II1.7 : Valeurs de tous les paramétres utilisés dans le cadre de ce travail.
Partie a : valeurs empruntées de la bibliographie.

Partie b : valeurs des parametres identifiés dans ce travail.

I11.6.1. Comparaison des prévisions du modele dans le cas de
I'approximation adiabatique a celles correspondant au cas de
I'approximation isotherme

Sur les figures II1.32, I11.33, II1.34 et II1.35 qui suivent, nous présentons les prévisions du
modgle proposé ci-dessus dans le cadre de l'approximation adiabatique pour une vitesse de

déformation € =100 s~ et une température initiale T; =300 K en comparaison avec les

prévisions du méme modele dans le cas de I'approximation isotherme.
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Figure II1.32 : Comparaison des courbes contrainte-déformation prévues par le modéle dans
le cas de ['approximation adiabatique & celles prévues dans le cas de l'approximation isotherme

pour une vitesse de déformation € =100 s7! et une température initiale T, = 300 K.
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Figure II1.33 : Elévation hypothétique de la température au cours de la déformation dans le

cas de l'approximation adiabatique pour une vitesse de déformation £ =100 s etune
température initiale T, = 300 K.
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T, =300 K|  |Acier IFHR-340

m
T
™
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—
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—a— Approximation isotherme

—o— Approximation adiabatique

Densité de dislocations mobiles, p [cm Y]
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Déformation plastique, £

Figure II1.34 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations mobiles au cours de la
déformation dans le cas de l'approximation adiabatique et dans le cas de l'approximation

isotherme pour une vitesse de déformation € = 100 s~ et une température initiale

T =300 K.

—a— Approximation isotherme
—e— Approximation adiabatique

Densité de dislocations immobiles, p. [cm™]

0 0.1 0.2 0.3 0.4
Déformation plastique, g
Figure II1.35 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations immobiles au cours de la

déformation dans le cas de l'approximation adiabatique et dans le cas de l'approximation

isotherme pour une vitesse de déformation € =100 s et une température initiale

T, =300 K.
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*La figur? I11.32 montre des niveaux de contrainte plus faibles dans le cas de {'approximation
adiabatique que dans le cas de l'approximation isotherme, ce qui est normal puisque dans le
premier cas on tient compte des élévations de la température au cours de la déformation (figure
[11.33). Le comportement réel du matériau doit se situer entre le comportement prévu dans le
cas de l'approximation adiabatique et celui prévu dans le cas de l'approximation isotherme.
Dans les calculs prévisionnels du comportement de structures, la premiére approximation est
généralement légitime quand il s'agit de grandes vitesses de déformation alors que la seconde
reste valide dans le cas de chargements a faible vitesse. Cependant, il existe pour chaque
matériau un domaine de vitesse de déformation pour lequél aucune des deux approximations
n'est valide ; c'est la zone de transition isotherme-adiabatique. Dans cette zone, les calculs
prévisionnels doivent tenir compte de la conduction thermique dans I'équation de conservation

d'énergie.

* Nous remarquons sur la figure I11.34 que I'évolution de la densité, p,,, de dislocations
mobiles reste la méme dans les deux cas de figures, i.e., dans le cadre de I'approximation
adiabatique et dans le cadre de l'approximation isotherme. Ceci est dd au fait que I'équation
(II1.2), qui exprime l'évolution de la variable p,, ne tient pas compte de l'influence de la
température, ce qui conduit  une insensibilité de I'évolution de la densité p,, vis a vis de

I'évolution de la température.

* La figure II1.35 montre que les niveaux de densité, p,, de dislocations immobiles sont plus
faibles dans le cas de l'approximation adiabatique que dans le cas de l'approximation isotherme,
ce qui est normal puisque 'équation (II1.4) qui exprime I'évolution de la variable p;, tient
compte dans le modele proposé du fait que l'annihilation des dislocations présente une
sensibilité positive & la température (relation (II.32)), et puisque dans le cas de I'approximation

adiabatique on tient compte des élévations de la température au cours de la déformation.

I11.6.2. Interprétation hypothétique des prévisions du modele dans
le cas d'un chargement avec saut de vitesse |

Sur les figures I11.36, 11137 et I11.38 qui suivent, nous présentons les prévisions du modele
dans le cas d'un chargement avec saut de vitesse. Nous appliquons le saut d'une vitesse initiale
€ =10"*s"! A une vitesse finale &, =100 s pour deux niveaux de prédéformation

g, =0.05 et &, =0.10, la température T étant supposée constante au cours du chargement et
égale a 300 K.




Chapitre

. 1000 .: ] 1
Acier [FHR-340 : | ?

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

0.2 0.3 0.4
Déformation plastique, g

Figure II1.36 : Prévisions du modéle concernant les courbes contrainte-déformation

I

correspondant a deux chargements monotones aux vitesses £ = 107 s7her £, =100 seta

deux chargements avec saut de vitesse de €, a €, le saut étant appliqué a deux niveaux de

prédéformation €, = 0.05 et €, =0.10.

— 1]

Acier [FHR-340

Densité de dislocations mobiles, p [em™?)

Déformation plastique, €

Figure I11.37 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations mobiles au cours de

déformation pour ce qui concerne les chargements monotones correspondant aux vitesses

la

£ = 10757 et 6, =100 57! et les chargements avec saut de vitesse de €, a €;, le saut étant

appliqué & deux niveaux de prédéformation €; = 0.05 et €, = 0.10.
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Figure I11.38 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations immobiles au cours de la
déformation pour ce qui concerne les chargements monotones correspondant aux vitesses
g, =107s1 er &, =100 s7! et les chargements avec saut de vitesse de €, & €., le saut étant

appliqué & deux niveaux de prédéformation €; = 0.05 et €5 =0.10.

* La figure I11.36 montre que les niveaux de contrainte aprés un saut de vitesse de €, a €,
appliqué & un niveau de déformation, €;, dépassent les niveaux de contrainte qui correspondent
au chargement monotone réalisé a vitesse constante €,. Cette figure montre aussi qu'au fur et a
mesure que Ja déformation plastique se développe, les niveaux de contrainte apres le saut de

vitesse tendent vers les niveaux correspondant au deuxie¢me chargement monotone.

* La figure I11.37 montre que les niveaux de densité, p,,, de dislocations mobiles apres un saut
de vitesse de €, & £, appliqué a un niveau de déformation g, sont plus faibles que les niveaux
correspondant au chargement monotone réalisé a vitesse constante €,. Ceci est dd, d'une part,
au fait que les mécanismes de création et de mise en mouvement des dislocations mobiles
présentent des sensibilités positives vis & vis de la vitesse de déformation et, d'autre part, au fait
que la microstructure reste quasi-constante lors du saut de vitesse. Cette figure montre aussi
qu'au fur et 2 mesure que la déformation plastique se développe, les niveaux de densité p,
aprés le saut de vitesse tendent vers les niveaux correspondant au deuxiéme chargement

monotone.

* La figure I11.38 montre que les niveaux de densité, p;, de dislocations immobiles aprés un
saut de vitesse de £, & &, appliqué a un niveau de déformation g, sont plus élevés que les

niveaux correspondant au chargement monotone réalisé a vitesse constante €,. Ceci est di,
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d'une part, au fait que l'ancrage des dislocations présente une sensibilité négative vis a vis de la
vitesse et que la sensibilité de l'annihilation est positive et, d'autre part, au fait que la
microstructure reste quasi-constante lors du saut de vitesse. Cette figure montre aussi qu'au fur
et & mesure que la déformation plastique se développe, les niveaux de densité p, apres le saut de

vitesse tendent vers les niveaux correspondant au deuxieéme chargement monotone.

Nous avons signalé plus haut que ce sont les mécanismes thermoactivés qui gouvernent la
déformation des matériaux métalliques aux grandes vitesses de déformation, et que c'est la
contrainte effective, T, qui exprime la sensibilité de ces matériaux vis & vis de la vitesse et de la
température. D'aprés l'expression (III.11) de la contrainte effective dans le cas des métaux CC;
pour une vitesse de déformation donnée et pour une température donnée, cette contrainte varie
en sens inverse de celui de la densité de dislocations mobiles p . Ceci explique le fait que les
niveaux de contrainte dépassent apres le saut de vitesse de €, a €, les niveaux correspondant au

chargement monotone réalisé a vitesse constante €, :

Apres un saut de vitesse de €, a €,, le niveau de densité p, est plus faible, pour un niveau de
déformation donné, que le niveau de p, correspondant au chargement monotone réalisé a
vitesse constante &, (figure I11.37). Puisque le chargement apres le saut correspond a la méme
vitesse ¢€,, le niveau de contrainte effective, T, dépasse celui correspondant au deuxiéme

chargement monotone.

D'autre part, le fait que les niveaux de contrainte aprés le saut tendent au fur et a mesure que la
déformation plastique se développe & rejoindre les niveaux de contrainte correspondant au
chargement monotone réalisé a vitesse constante €,, s'explique par le fait les niveaux des
variables microstructurales p_ et p, apres le saut tendent au fur et a mesure que la déformation

plastique se développe vers les niveaux correspondant au deuxiéme chargement monotone.

Le modgle explique donc qualitativement les caractéristiques généralement observées lors
d'essais de chargement avec saut de vitesse pour ce qui concerne les matériaux métalliques a

structure cubique centrée.

111.6.3. Prévisions du modele a différentes températures et vitesses
de déformation

Dans ce qui suit, nous nous intéressons aux prévisions théoriques du modele a différentes
températures et vitesses de déformation. Ainsi, nous présentons sur la figure I11.39 les courbes
contrainte-déformation isothermes prévues par le modéle pour différentes vitesses comprises
entre 107 et 10™ s7! et pour une température T =300 K. Aussi, nous présentons sur la

figure 11140 la surface prévue par le modéle pour ce qui concerne I'évolution isotherme de la
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contrainte d'écoulement en fonction de la déformation et de la vitesse de déformation dans le
méme intervalle de vitesse et pour la méme température. Sur les figures II1.41 et TI1.42, nous
reportons les prévisions du modele pour ce qui concerne I'évolution de la densité, p, de
dislocations mobiles et celle de la densité, p;, de dislocations immobiles en fonction de la
déformation pour les mémes vitesses et pour la méme température. Nous remarquons a partir de
la figure I11.41 que pour un niveau de déformation fixé, la densité py, croit en fonction de la
vitesse de déformation, ce qui s'explique par le fait que le coefficient de multiplication des
dislocations mobiles (relation IT1.22) présente une sensibilité positive vis a vis de la vitesse de
déformation. Nous remarquons aussi & partir de la méme figure que cette densité passe par un
maximum dont la valeur dépend de la vitesse de déformation et qu'aprés ce maximum, les
niveaux'de p,, correspondant aux différentes vitesses tendent a se rejoindre au fur et a mesure
que la déformation plastique se développe. De mé€me, nous remarquons a partir de la figure
I11.42 que pour un niveau de déformation fixé, la densité p; décroit en fonction de la vitesse, ce
qui s'explique par le fait que le coefficient de multiplication des dislocations immobiles (relation
I11.27) présente une sensibilité négative et qu'en méme temps le facteur d'annihilation (relation

I11.35) présente une sensibilité positive vis & vis de la vitesse de déformation.

Sur la figure I11.43, nous présentons les prévisions théoriques du modele pour ce qui concerne
les courbes contrainte-déformation calculées dans le cadre de I'approximation adiabatique pour

-1

différentes vitesses comprises entre 107 et 10* s7!' et pour une température initiale

T. =300 K. Aussi, nous présentons sur la figure [11.44 les prévisions du modéle pour ce qui
concerne la surface d'évolution adiabatique de la contrainte d'écoulement en fonction de la
déformation et de la vitesse de déformation dans le méme intervalle de vitesse et pour la méme
température initiale. Sur la figure IIL.45, sont présentées les courbes de I'évolution théorique de
I'élévation de température, AT, calculée dans le cadre de l‘approxirnétion adiabatique en
fonction de la déformation pour différentes vitesses comprises entre 107 et 10* s7! et pour
une température initiale T; =300 K. La surface prévue par le modéle pour ce qui concerne
l'évolution adiabatique de I'élévation de température, AT, en fonction de la déformation et de la
vitesse de déformation dans le méme intervalle de vitesse et pour la méme température initiale,
est présentée sur la figure I11.46. En comparant les courbes contrainte-déformation isothermes
(figure II1.39) et adiabatiques (figure [11.43), nous remarquons que les niveaux de contrainte
calculés dans le cadre de I'approximation isotherme dépassent les niveaux calculés dans le cadre
de l'approximation adiabatique, ce qui est normal puisque les élévations de la température
calculées dans le cas de la deuxieme approximation (figure II1.45) induisent un adoucissement

du matériau.

Sur chacune des figures I11.47, II1.49, IIL.51 et III.53, nous présentons les prévisions
théoriques du modele pour ce qui concerne I'évolution de la contrainte d'‘écoulement en fonction

de la température 2 un niveau de déformation donné et ce, pour différentes vitesses de
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déformation. Ces quatre figures correspondent respectivemnent a des niveaux de déformation de
5%, 10%‘, 15% et 20%. De méme, nous présentons sur les figures II1.48, I11.50, II1.52 et
[11.54, les prévisions du modele pour ce qui concerne les surfaces d'évolution théorique de la
contrainte d'écoulement en fonction de la température et de la vitesse de déformation dans des
intervalles compris respectivement entre 200 et 500 K et 10™ et 10* s7', ces surfaces
correspondent respectivement aux niveaux de déformation précités. Les figures I11.47, I11.49,
[I1.51 et IT1.53 montrent que pour un niveau de déformation fixé et pour une vitesse fixée, le

niveau de contrainte décroit en fonction de la température.

Nous soulignons, cependant, que les prévisions du modeéle pour ce qui concerne l'effet de la
température sur I'écoulement plastique du matériau sont artificiels puisque, d'une part, les
valeurs utilisées dans ces calculs pour ce qui concerne les parameétres dont 'identification
nécessite des données en température sont prises de la littérature et correspondent a d'autres
aciers (l'acier XC18) et, d'autre part, la densité de défauts présents initialement dans un
matériau est sensible & la température a laquelle on le porte avant de le soumettre a des
déformations plastiques alors que pour effectuer ces calculs aux différentes températures, nous
avons utilisé comme valeurs des deux paramétres py, et p° celles identifiées a partir des essais
réalisés 4 300 K. Ces prévisions en température sont, donc, artificiels pour ce qui concerne le
domaine compris entre 200 et 500 K. Néanmoins, les résultats de ces calculs montrent que le
modele proposé reproduit qualitativement certaines tendances du comportement macroscopique
généralement observées dans le cas des matériaux métalliques a structure cubique centrée. Il
serait, donc, souhaitable de déterminer tous les parametres du modele a partir d'essais réalisés
sur le méme matériau pour différentes températures et vitesses de déformation et que ces essais
soient accompagnés d'observations microscopiques pour estimer la densité, p,, de dislocations
présentes initialement dans le matériau ainsi que I'évolution de la densité moyenne, p, des

dislocations au cours de la déformation.
A la fin de ce travail de modélisation, Nous retiendrons une conclusion trés intéressante :

Bien que ce modéle reproduit et explique qualitativement certaines caractéristiques du
comportement macroscopique des matériaux métalliques a structure cubique centrée, les
équations d'évolution de la microstructure I11.2 et II1.4 aussi bien que les expressions I11.22 et
I1I1.27 du coefficient de multiplication des dislocations mobiles et du coefficient de
multiplication des dislocations immobiles restent loin de formuler la réalité physique des
mécanismes contribuant a cette évolution puisqu'elles ne tiennent pas compte du couplage entre
les deux variables microstructurales p,, et p;, ce couplage qui est dii au fait que la
multiplication des dislocations immobiles est due uniquement au mécanisme d'ancrage des
dislocations mobiles aussi bien qu'au fait que le désancrage des dislocations immobiles

contribue & la multiplication des dislocations mobiles. Il sera donc intéressant de reformuler de
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facon complétement théorique les équations d'évolution de la microstructure en tenant compte
du couplage entre la densité de dislocations mobiles et la densité de dislocations immobiles.
Probablement, une telle démarche nécessitera l'utilisation d'approches statistiques pour
déterminer les expressions des densités de probabilité de création, d'annihilation, d'ancrage et
de mise en mouvement des dislocations en fonction de la température et de la vitesse de
déformation, et permettra d'éliminer certains parametres contenus dans la version actuelle du
modéle et d'en déterminer théoriquement d'autres, ce qui réduira probablement le colit de

l'identification des paramétres de tels modéles a partir d'approches expérimentales.
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Figure I11.39 : Courbes contrainte-déformation isothermes prévues par le modéle pour

différentes vitesses de déformation a température T = 300 K.
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Figure II1.40 : Surface théorique représentant l'évolution isotherme de la contrainte
d'écoulement en fonction de la déformation et de la vitesse de déformation & température
T =300 K.
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Figure II1.41 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations mobiles en fonction de la

déformation plastique pour différentes vitesses de déformation a température T = 300 K.
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Figure II1.42 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations immobiles en fonction

de la déformation plastique pour différentes vitesses de déformation a température T = 300 K.
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Figure II1.43 : Courbes contrainte-déformation adiabatiques prévues par le modéle pour

différentes vitesses de déformation a température initiale T, = 300 K.
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Figure I11.45 : Evolution théorique de I'élévation de température AT calculée dans le cadre

de l'approximation adiabatique en fonction de la déformation pour différentes vitesses a
température initiale T, = 300 K.
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Figure II1.46 : Surface théorique représentant ['évolution adiabatique de l'élévation de la

température AT en fonction de la déformation et de la vitesse de déformation a température
initiale T, =300 K.
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Figure II1.47 : Evolution de la contrainte d'écoulement & un niveau de déformation de 5%

en fonction de la température pour différentes vitesses de déformation.
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Figure II1.48 : Surface théorique représentant l'évolution de la contrainte d'écoulement a un

niveau de déformation de 5% en fonction de la température et de la vitesse de déformation.
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Figure II1.49 : Evolution de la contrainte d'écoulement a un niveau de déformation de 10%

en fonction de la température pour différentes vitesses de déformation.
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Figure I11.50 : Surface théorique représentant 'évolution de la contrainte d'écoulement a un

niveau de déformation de 10% en fonction de la température et de la vitesse de déformation.
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Figure I11.51 : Evolution de la contrainte d'écoulement & un niveau de déformation de 15%

en fonction de la température pour différentes vitesses de déformation.
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Figure II1.52 : Surface théorique représentant I'évolution de la contrainte d'écoulement & un

niveau de déformation de 15% en fonction de la température et de la vitesse de déformation.
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Figure II1.53 : Evolution de la contrainte d'écoulement & un niveau de déformation de 20%

en fonction de la température pour différentes vitesses de déformation.
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Figure II1.54 : Surface théorique représentant l'évolution de la contrainte d'écoulement a un

niveau de déformation de 20% en fonction de la température et de la vitesse de déformation.
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Conclusion

Le travail que nous avons réalisé dans le cadre de ce chapitre nous a permis aprés une premiére
analyse des résultats du formalisme proposé par Klepaczko, d'exploiter certaines informations
théoriques concernant 1'évolution de la microstructure. Ces informations qui correspondent a
des conditions aux limites concernant le coefficient de multiplication des dislocations mobiles et
le coefficient de multiplication des dislocations immobiles lorsque la vitesse de déformation
devient infiniment grande ou infiniment petite, nous ont permis de simplifier relativement les
équations d'évolution de la microstructure et de réduire, ainsi, le nombre de paramétres a
identifier a partir de l'expérience. Les expressions (II1.22) du coefficient, M, de
multiplication des dislocations mobiles et (II1.27) du coefficient, M;, de multiplication des
dislocations immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique qui en découlent,
permettent d'associer respectivement ces deux coefficients a une densité de probabilité de
multiplication des dislocations mobiles et & une densit€ de probabilité de multiplication des

dislocations immobiles.

Cependant, nous soulignons que pour ce qui concerne la densité mobile P2 que nous avons
associée 2 la limite d'élasticité observée lors d'un essai macroscopique, la relation (II1.29) qui
I'exprime en fonction de la vitesse de déformation plastique reste une relation artificielle que
nous avons introduite juste pour reproduire l'influence de la vitesse sur les limites d'élasticité
observées lors des essais. La densité mobile initiale p3, qui assure le passage du courant de
déformation plastique dans le matériau juste au moment ol l'on dépasse la vraie limite
d'élasticité du polycristal (i.e. lorsque ¥, — 0), est en réalité un parametre indépendant de la

vitesse de déformation, il ne dépend que de l'histoire de chargement du matériau.

Les résultats de ce formalisme que nous avons appliqué pour décrire I'influence de la vitesse de
déformation sur I'écoulement plastique de l'acier [FHR-340, montrent que le modele proposé
permet de reproduire le comportement observé lors des essais de traction réalisés. De plus, ce
formalisme explique que I'écrouissage du matériau est dfi aux interactions entre les dislocations
et les obstacles non localisés (obstacles athermiques) et que les obstacles thermoactivés sont
responsables de la sensibilité du matériau a la vitesse de déformation et a la température. Nous
concluons aussi que I'écrouissage du matériau est li€ & I'histoire de la microstructure et, donc, a
I'histoire thermomécanique du matériau. D'autre part, ce modele explique I'apparition des deux
limites d'écoulement qui apparaissent avant le début de durcissement des matériaux métalliques
a structure cubique centrée lors des essais a grandes vitesses, a partir de I'évolution de la
densité de dislocations mobiles au cours de la déformation plastique. Aussi, il explique
certaines caractéristiques généralement observées lors des essais avec saut de vitesse pour ces

mémes matériaux.
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Nous sigualons qu'un couplage trés intense entre les différentes valeurs des parametres du
modgle surgit lors de I'identification de celles-ci. Le systeme d'équations mis en jeu peut avoir
plusieurs solutions, celles-ci n'ont pas toujours des significations physiques. Il est donc
intéressant, voire méme souhaitable, de déterminer tous les parametres accessibles a la mesure a
partir d'approches expérimentales spécifiques. Cela sert a réduire le nombre d'inconnues et,
ainsi, & diminuer de l'intensité de ce couplage. Aussi, il est souhaitable de réaliser des essais a
différentes températures pour pouvoir conclure pour ce qui concerne l'expression du facteur

d'annihilation.

Le coefficient de multiplication des dislocations mobiles, le coefficient de multiplication des
dislocations immobiles aussi bien que le facteur d'annihilation des dislocations sont, jusqu'ici,
formulés & partir d'approches expérimentales. Il sera intéressant de penser a déterminer
théoriquement leurs expressions & partir d'approches statistiques mettant en jeu les notions de
probabilité de création, d'annihilation, d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations.
Une telle démarche permettra de tenir compte du couplage entre les deux €quations qui
expriment les évolutions de la densité de dislocations mobiles et de la densité de dislocations
immobiles et conduira probablement & réduire davantage le nombre de parametres a identifier
partir de l'expérience. Aussi, il sera intéressant d'affiner le modele en y introduisant la
contribution apportée a l'écrouissage par l'évolution et de la taille du grain et des structures

cellulaires au cours de la déformation.

Ce travail nous a donc permis de mettre en oeuvre l'ensemble des équations intervenant dans le
formalisme proposé par Klepaczko, d'analyser les résultats prévus par ce formalisme dans le
cas de l'acier [FHR-340 e, ainsi, de faire quelques remarques dont il est souhaitable de tenir en

compte dans l'avenir. Parmi celles-ci, nous citons la remarque suivante :

Les valeurs de la vitesse de déformation utilisées lors de l'identification des parametres sont des
valeurs moyennes globales qui sont estimées a partir des essais réalisés et qui sont supposées
constantes au cours de l'évolution de la déformation. Or, la vitesse qui intervient dans les
différentes équations du formalisme correspond a la vitesse de déformation plastique. Celle-ci
ne peut pas étre constante au cours d'un essai puisqu'elle doir transiter par une phase
d'accélération dans un premier temps pour passer de la valeur nulle, qui correspond a la vraie
limite d'élasticité du polycristal, & la valeur que l'on désire atteindre au cours de l'essai.
Cependant, il nous est trés difficile d'estimer I'évolution de cette vitesse de déformation
plastique au cours d'un essai. Il sera, donc, intéressant de penser a mettre en place une
approche expérimentale ou bien une technique de dépouillement permettant d'estimer cette

évolution.
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Quoique ce travail ne tient pas compte du couplage entre les évolutions de la densité de
dislocations mobiles et de la densité de dislocations immobiles (ce couplage étant dii au
mécanismes d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations), il montre I'importance des
modeles déduits a partir de I'étude des mécanismes physiques de déformation et leur aptitude a
reproduire qualitativement certaines tendances généralement observées pour ce qui concerne le
comportement viscoplastique des matériaux métalliques a structure cubique centrée. De plus,
ces modeles peuvent apporter des explications aux phénomenes observés et donner un sens

physique aux parametres ainsi qu'aux équations qu'ils mettent en jeu.

L'utilisation du modele proposé par Klepaczko dans le code Abaqus pour l'analyse des
problémes de dynamique rapide présente l'un des objectifs de ce travail. Pour cela, nous
réaliserons a l'aide de ce modele, une simulation de 1'essai de traction uniaxiale de I'éprouvette
tdle d'acier utilisée lors des essais réalisés dans le cadre du second chapitre. Pour cela, nous
utiliserons la version explicite du code. Par la suite, nous comparerons les prévisions de cette
simulation aux résultats de la méme simulation utilisant le modele de Johnson-Cook. Ce travail

constitue I'objet du chapitre suivant.
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Introduction

La modélisation numérique joue un rdle trés important pour l'analyse du comportement de
structures soumises 2 des sollicitations rapides. Cette analyse qui est basée sur la résolution de
I'équation d'équilibre dynamique et de I'équation de conservation d'énergie avec les conditions
aux limites imposées 2 la structure, nécessite l'utilisation du comportement mécanique du
matériau mis en jeu. A ce niveau, pour introduire des lois qui décrivent I'écoulement plastique
ou viscoplastique des matériaux, le code Abaqus offre a I'usager la possibilité d'utiliser des
modgles constitutifs pré-programmés telle que la loi modifiée de Cowper-Symonds [57] donnée
par la relation (1.27). Pour utiliser des relations constitutives qui ne sont pas pré-programmees,

le code offre A l'utilisateur les deux possibilités suivantes :

1- la premiére possibilité permet l'utilisation de fichiers de points décrivant I'€volution de la
contrainte en fonction de la déformation pour différentes températures et vitesses de
déformation, cette évolution étant calculée & partir de la relation constitutive ou du modele

constitutif que l'on veut utiliser.

2- la seconde possibilité permet & l'usager, via un ensemble de sous programmes utilisateurs, la
possibilité d'implémenter dans le code une variété de modeles constitutifs, et donc d'utiliser des
modgles non pré-programmés sans avoir besoin d'incorporer le comportement du matériau dans

le fichier de données sous forme de fichiers de points.

Dans cette derniére partie de ce travail, nous réalisons, a l'aide de la version explicite du code
Abaqus, une simulation de l'essai de traction dynamique de 1'éprouvette tole d'acier [FHR-340
dont la géométrie est présentée dans le second chapitre, et nous examinons la réponse
thermomécanique de cette éprouvette dans un domaine de vitesse ol les processus de
déformation sont considérés pratiquement adiabatiques. Pour introduire le comportement du
matériau, nous utilisons le modele d'écoulement viscoplastique proposé par Klepaczko
(chapitre ITI) sous forme de fichiers de points ; I'élasticité du matériau étant décrite par la loi de
Hooke, la surface d'écoulement par la fonction de charge de Von Mises et l'écrouissage du

matériau par une loi isotrope.

Par la suite, pour comparer les résultats de cette simulation aux prévisions de calcul utilisant un
autre modele d'écoulement proposé dans la littérature, nous réalisons la méme simulation en
décrivant, cette fois-ci, le comportement viscoplastique du matériau a 'aide de la loi constitutive
de Johns'on-Cook [52] donnée par la relation (1.28). Pour cela, nous réalisons un travail
d'implémentation de cette relation dans la version explicite du code et ce, & l'aide du sous
programme utilisateur VUMAT. L'ensemble des relations permettant cette implémentation est

rappelé dans I'annexe IV.
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IV.1. Présentation du code

C'est un code aux éléments finis dont la formulation est Lagrangienne. Deux versions du code

sont disponibles :

* la premiére appelée version standard utilise comme algorithme d'intégration dans le temps, le
schéma de Newmark (voir I'annexe IV). Ce schéma étant implicite, il conduit a un systéme
d'équations cinématiques non linéaires dont la résolution nécessite l'utilisation de méthodes
itératives telles que la méthode de Newton-Raphson ou, quand c'est possible, l'une des

méthodes équivalentes a celle-ci permettant de réduire le temps de calcul (voir I'annexe IV).

* |la deuxieéme version appelée version explicite utilise, comme l'indique son nom, un schéma
d'intégration explicite dans le temps. Ce schéma qui correspond & la méthode des différences
finies centrées (voir I'annexe IV), conduit a un systeme d'équations linéaires dont la résolution
est directe, ne nécessitant aucun processus itératif. La condition de stabilité de cette méthode est
liée a l'incrément de temps qui doit étre inférieur a une certaine valeur critique. Cette valeur est
déterminée par le temps que mettent les ondes élastiques de dilatation pour parcourir la longueur

du plus petit €lément dans le maillage utilis€ .

L X
At < At =min[c—eJ (IV.1)

= =ter
d

L, étant la longueur caractéristique de ['€lément et Cy la c€lérité des ondes €lastiques de

dilatation.

Dans la version explicite que nous utilisons dans le cadre de ce travail pour simuler I'essai de
traction dynamique, la possibilité d'implémentation de lois de comportement est offerte au
moyen du sous programme utilisateur VUMAT. Cette procédure utilise le schéma de prédiction
élastique-correction plastique par retour radial sur la surface de charge, la fonction de charge
que nous utilisons dans le cadre de ce travail est celle de Von Mises. La formule de correction

plastique utilisée dans la procédure est rappelée dans l'annexe IV (équation (AIV.30)).
IV.2. Modele d'éléments finis utilisé

Nous reprenons la géométrie de I'éprouvette utilisée lors des essais de traction réalisés dans le

cadre du second chapitre (figure I1.2).
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Figure VLI : Géométrie et dimensions de I'éprouvette de traction uniaxiale.

Le modele d'éléments finis envisagé étant destiné pour une analyse en 3D, l'€lément choisi est
tridimensionnel de forme prisme triangulaire a 6 noeuds et a interpolation linéaire. Cet élément
qui est codifié dans le document théorique du logiciel par les initiales C3D6, possede 3 degrés
de liberté actifs qui correspondent aux déplacements dans les 3 directions spatiales. Vu la
symétrie géométrique et la symétrie du chargement suivant la largeur de I'éprouvette et suivant
son épaisseur, seul le quart de I'éprouvette est discrétisé. Le maillage utilisé est illustré par la
figure V1.2. Dans ce modele, nous utilisons juste la partie de 1'éprouvette située entre les deux
trous usinés sur chacune des deux tétes de fixation (VI.1) et nous ne tenons pas compte de la

présence de ces trous.
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Figure V1.2 : Discrétisation spatiale de l'éprouvette de traction.

Les conditions aux limites que nous utilisons pour simuler l'essai de traction uniaxiale,
correspondent & un encastrement imposé 2 tous les noeuds de la surface S, définie par

x, =—10 (figure VL1), et  une vitesse de déplacement V,(t) imposée suivant I'axe de traction
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a tous les noeuds de la surface S, définie par x; = +35 (figure VI.1). La forme de |'évolution

temporelle de la norme V; de cette vitesse est reportée sur la figure suivante :

—_ |
3 |
E | .l
— T .
Z |
= 25 — 4
2 |
= | |
)
8 H 4
= (|l
\!D .I
= I
O Qs -
I |
o |
2 |
7 i
2] |
>
0 | L | |
0 1 2 3 4

Tempsjt [ms]
Figure VI.3 : Schéma illustrant la forme de l'évolution temporelle de la norme V, de la

vitesse de déplacement imposée suivant l'axe de traction aux noeuds de la surface S,.

Pour tenir compte des symétries utilisées dans le modele, nous imposons un déplacement u,

nul a tous les noeuds appartenant a la surface de symétrie suivant la largeur de ['éprouvette
(cette surface étant définie par x, =10 (figure VL.1) ; c'est la surface médiane de I'€prouvette
suivant sa largeur) et un déplacement u; nul a tous les noeuds appartenant a la surface de

symétrie suivant 'épaisseur de I'éprouvette (cette surface étant définie par x5 =0.6 (figure

VI.1); c'est la surface médiane de 'éprouvette suivant son épaisseur).

Dans la suite, nous réalisons , au moyen de la version explicite du code Abaqus, une simulation
de l'essai de traction dynamique de l'éprouvette tole d'acier IFHR-340 avec le modéle
d'éléments finis décrit ci-dessus. Pour décrire le comportement du matériau, nous utilisons,
dans un premier temps, le modele d'écoulement viscoplastique proposé dans le chapitre
précédent ; I'élasticité du matériau étant décrite par la loi de Hooke, la surface d'écoulement par
la fonction de charge de Von Mises et I'écrouissage du matériau par une loi isotrope. Nous
rappelons que l'ensemble des €quations intervenant dans ce modéle est constitué par les
relations (IIL.1), (I1.2), (1I1.4), (IIL.5), (II1.6), (III.14), (I11.22), (I11.27), (II1.29) et (II1.32)
et que les valeurs des parametres y intervenant sont récapitulées dans le tableau III.7. Pour ce
qui concerne 1'équation de conservation d'énergie, nous utilisons 'approximation adiabatique
(relation 1'80). Par la suite et dans le but de comparer la réponse thermomécanique qui résulte
de cette simulation aux prévisions de calcul utilisant un autre modele d'écoulement proposé
dans la littérature, nous réalisons la méme simulation en décrivant, cette fois-ci, le

comportement viscoplastique du matériau a l'aide du modele constitutif de Johnson-Cook [52]
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que nous avons déja évoqué dans le premier chapitre (relation (1.28)) et que nous rappelons

dans la partie suivante.
1V.3. Modele d'écoulement viscoplastique de Johnson-Cook

IV.3.1. Rappel du modele du modeéle de Johnson-Cook

L'une des relations empiriques les plus utilisées dans les codes de calcul en dynamique rapide

est celle de Johnson-Cook [52], qui s'écrit sous la forme :

c=[A+B~epﬂ]-[1+c-1n(§—"ﬂ{1—@f] o @=—o"lo v

8() m 0

T, et &, étant des valeurs de référence de la température et de la vitesse de déformation et Ty, la

température de fusion du matériau. Les coefficients A, B, C, n et r constituent l'ensemble
des paramétres du modele. Pour une température T =T, et une vitesse €=¢,, I'équation se
réduit 2 celle de Ludwik et le paramétre "A" désigne, donc, la limite d'élasticité dans ces
conditions de température et de vitesse. Les coefficients "B" et "n" représentent les effets de
I'écrouissage alors que "r" et "C" caractérisent respectivement les sensibilités du matériau a la

température et 4 la vitesse de déformation.

IV.3.2. Identification des parameétres du modéle dans le cas de
I'acier IFHR-340 '

Nous utilisons les résultats des essais de traction réalisés dans le cadre du second chapitre pour
identifier certains paramétres du modele de Johnson-Cook. Cependant, il faut souligner que
nous ne disposons pas de résultats d'essais en température sur l'acier IFHR-340 et que, par
conséquent, il ne nous est pas possible d'identifier le parametre "r" qui est li€ a la sensibilité du
matériau vis 2 vis de la température. Pour pallier 4 ce probléme, étant donné que les valeurs du
paramétre "r" rencontrées dans la littérature (pour d'autres types d'acier déformés dans le
domaine de vitesse et de température correspondant aux conditions des essais réalisés dans le
cadre du second chapitre) sont souvent proches de l'unité [52], nous utilisons un jeu de

paramétres ol nous incluons une valeur de "r" égale a 1. Les résultats de cette identification

sont groupés dans le tableau suivant :
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¥ A [MPa]

B [MPa]

&

173.68

634.03

0.016

Chapitre IV

0.38 1.0

Tableau IV.1 : Valeurs identifiées des parametres du modéle de Johnson-Cook pour l'acier
IFHR-340.

Sur les figures V1.4, VL5 et VI.6 qui suivent, nous reportons les courbes contrainte-

déformation théoriques prévues par le modéle de Johnson-Cook pour les trois vitesses de

déformation qui correspondent aux essais réalisés dans le cadre du second chapitre en

comparaison avec les résultats expérimentaux.

]

[oe]
o
(]

e=60x10 '] © 1 1 lAcier IFHR—34ol'

W2

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa
o
(@]
S

—#— Essai N° |
—&— Essai N° 2
—&— Essai N° 3
—— Mod¢le de Johnson_Cook ||

0 005 0l

0.15 0.2
Déformation plastique, €

0.25 0.3

Figure V1.4 : Courbes contrainte-déformation théoriques prévues par le modéle de Johnson-

Cook en comparaison aux résultats de l'expérience pour une vitesse de déformation de
T
6-107* s~

800 — T T———T——
' : 5 : Acier [FHR-340

400

| —m— Essai N° |
| —&— Essai N° 2
—&— Essai N° 3
—— Modele de Johnson_Cook

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

' | ;
0 0.05 0.1

0.15 0.2
Déformation plastique, g

0.25

Figure V1.5 : Courbes contrainte-déformation théoriques prévues par le modéle de Johnson-

Cook en comparaison aux résultats de l'expérience pour une vitesse de déformation de 16 s~
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800 ;

| &=100 s~ ! | Acier IFHR-340}.
|

—e— Expérience S
—x— Modele, approximation isotherme
A— Modele. approximation adiabatique

Contrainte d'écoulement, ¢ [MPa]

005  0.08 0.1 0.3 0.15
Déformation plastique, €
Figure VI.6 : Courbes contrainte-déformation théoriques prévues par le modeéle de Johnson-

Cook en comparaison aux résultats de l'expérience pour une vitesse de déformation de
100 s,

IV.4. Réponse thermomécanique prévue par la simulation de l'essai
de traction dynamique de I'éprouvette tole

Nous réalisons donc une simulation de I'essai de traction dynamique de I'éprouvette tle d'acier
IFHR-340 (figure VI.1) pour une vitesse de déformation nominale globale, €_, de l'ordre de
100 s~ et ce, en utilisant, dans un premier temps, le formalisme de Klepaczko et, puis, le
modele de Johnson-Cook pour décrire I'écoulement viscoplastique du matériau. Les résultats de
cette simulation sont présentés ci-dessous. Sur les figures VL7, V1.9, VL11 et VL.13 ci-
dessous, nous reportons respectivement les distributions des composantes €, €;; €t €33 du
renseur de déformation et de la température T suivant la longueur de la partie utile de
I'éprouvette de traction pour différents instants ; ces figures correspondent aux résultats de la
simulation de l'essai de traction dynamique utilisant le modéle de Klepaczko (chapitre III). Les
distributions des mémes variables €,,, €5, €33 et T suivant la longueur de la partie utile de
I'éprouvette de traction, qui correspondent aux résultats du calcul utilisant le modele de
Johnson-Cook, sont représentées respectivement sur les figures V1.8, VI.10, VI.12 et VL.14.
Signalons que sur ces figures, la position x; est repérée par rapport au référentiel
(O, €1, €9, 63) qui correspond au schéma de la figure VI.1. L'ensemble de ces figures (V1.7,
..., VI.14) montre qu'au fil du temps, les composantes €, €;; €t €33 du tenseur de
déformation aussi bien que la température, T, deviennent plus intenses au centre de
I'éprouvette et qu'une localisation de la déformation et de la température se développe, donc,

dans la partie centrale de I'éprouvette.
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0.25 e :
S i | Modele de Klepaczko

Déformation €

Position X, [mm)]
Co6té encastré

Chargement en
vitesse imposée

Figure V1.7 : Distribution de la déformation €, suivant la longueur de la partie utile de

I'"éprouvette de traction pour différents instants ; Modele de Klepaczko.

0.25¢ : ,
s 1. | Modéle de Johnson-Cook |
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0.1

Déformation €
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— | | 20
Position X, [mm] |—> v

Chargement en
vitesse imposée

Coté encastré

Figure VI.8 : Distribution de la déformation €, suivant la longueur de la partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modéle de Johnson-Cook.
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Chapitre IV

Figure VL9 : Distribution de la déformation €y, suivant la longueur de la partie utile de

I'éprouvette de traction pour différents instants ; Modele de Klepaczko.
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Déformation £,

Modele de Johnson-Cook

s el
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Position X, [mm]

=
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Figure VL10 : Distribution de la déformation €5, suivant la longueur de la partie utile de

'éprouvette de traction pour différents instants ; Modéle de Johnson-Cook.
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| T T T
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—A— [;=1.6 ms
—— L;=l.8 ms
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Figure VI.11 : Distribution de la déformation €33 suivant la longueur de la partie wtile de

'éprouvette de traction pour différents instants ; Modéle de Klepaczko.
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Figure VI.12 : Distribution de la déformation €33 suivant la longueur de la partie utile de

I'éprouvette de traction pour différents instants ; Modeéle de Johnson-Cook.
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7 Modele de Klepaczko
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cmpéra

T

Position X, [mm]
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Chargement en
vitesse imposée

Figure VI.13 : Distribution de la température T suivant la longueur de la partie utile de
I'éprouvette de traction pour différents instants ; Modéle de Klepaczko.

Modele de Johnson-Cook [

Température, T [K]
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Coté encastré
Chargement en
vitesse imposée

Figure VI.14 : Distribution de la de la température T suivant la longueur de la partie utile de
I'éprouvette de traction pour différents instants ; Modéle de Johnson-Cook.

Par la suite, nous présentons sur les figures VI.15, VL.16, VI.17 et VL.18 les prévisions de la

simulation de l'essai de traction dynamique qui résultent de l'utilisation du modele de
Klepaczko ( pour ce qui concerne les différentes variables €,,, €5, €33 et T)en comparaison
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avec les résultats du calcul utilisant le modele de Johnson-Cook. Ces figures montrent un bon

accord entre les prévisions résultant de ['utilisation de chacun de ces deux modeles.

——«&— Modele de Klepaczko, [1=1'2 ms

0.25+ —{3— Modele de Johnson-Cook, t1=1.2 ms
i —&— Modele de Klepaczko, t,=2.0 ms tol

{1 —aA—— Modele de Johnson-Cook, t5=2.0 MS [tz

11

Déformation ¢

i | i | H i 1 20 )
Position X, [mm] L

Chargement en
vitesse imposée

CoOté encastré

Figure VI.15 : Prévisions de la simulation de ['essai de traction dynamique résultant de
l'utilisation du modéle de Klepaczko (pour ce qui concerne la déformation €;,;) aux résultats du

méme calcul utilisant le modeéle de Johnson-Cook.

—— Modele de Klepaczko, t,=1.2 ms : _

—F&— Modele de Johnson-Cook, t,=1.2 ms

0.124 —®— Modele de Klepaczko, tsz’l.O ms NN I S S T
|| —=&— Modele de Johnson-Cook, 1,=2.0 ms - i

Déformation &,

Position X, [mm]

Coté encastré
Chargement en

vitesse imposée

Figure VI.16 : Prévisions de la simulation de l'essai de traction dynamique résultant de
l'utilisation du modéle de Klepaczko (pour ce qui concerne la déformation €,,) aux résultats du

méme calcul utilisant le modéle de Johnson-Cook.
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Figure VI.17 : Prévisions de la simulation de ['essai de traction dynamique résultant de
l'utilisation du modéle de Klepaczko (pour ce qui concerne la déformation €33) aux résultats du

méme calcul utilisant le modeéle de Johnson-Cook.
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Figure VI.18 : Prévisions de la simulation de l'essai de traction dynamique résultant de
l'utilisation du modeéle de Klepaczko (pour ce qui concerne la température T ) aux résultats du

méme calcul utilisant le modéle de Johnson-Cook.
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Sur les figures VI.19, VI.21, VI.23 et VI.25 ci-dessous, nous présentons respectivement les
distributions des composantes €,,, £y, et €35 du tenseur de déformation et de la température,
T, a l'instant t =2.0 ms sur l'éprouvette de traction ; ces figures correspondent aux résultats
de la simulation de l'essai de traction utilisant le modéle de Klepaczko (chapitre III). Les
distributions de ces mémes variables €,,, €5, €33 et T qui correspondent aux résultats du
calcul utilisant le modele de Johnson-Cook, sont reportées respectivement sur les figures
VI1.20, VI.22, VI.24 et VI1.26. L'ensemble de ces figures (VL.19, ..., VI.26) montre, d'une
part, que les déformations €, €5, et €33 aussi bien que de la température T sont plus intenses
a l'instant t =2.0 ms dans la partie centrale de l'éprouvette et, d'autre part, que les résultats
prévus par les deux modeles d'écoulement utilisés pour réaliser cette simulation (modéele de

Klepaczko et modele de Johnson-Cook) sont relativement en bon accord.
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Figure VI.19 : Distribution de la déformation g, sur l'éprouvette de traction a l'instant
t = 2.0 ms . Modéle de Klepaczko.

Figure VI.20 : Distribution de la déformation €, sur l'éprouvette de traction a l'instant
t=2.0 ms; Modéle de Johnson-Cook.
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Figure VI.21 : Distribution de la déformation &5, sur l'éprouvette de traction d l'instant

t =2.0 ms : Modele de Klepaczko.

]

ERTRAEL [ Hl

Figure VI.22 : Distribution de la déformation &5, sur l'éprouvette de traction a l'instant
=2.0 ms ; Modele de Johnson-Cook.
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Figure VI.23 : Distribution de la déformation € ;; sur l'éprouvette de traction a l'instant

t =20 ms : Modele de Klepaczko.

Figure VI.24 : Distribution de la déformation €;; sur l'éeprouvette de traction a l'instant

t =20 ms ; Modele de Johnson-Cook.
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Figure V1.25 : Distribution de la température T surl'éprouvette de traction a l'instant
t =20 ms . Modele de Klepaczko.

Figure VI.26 : Distribution de la température T sur ['éprouvette de traction a l'instant
t =2.0 ms ; Modéle de Johnson-Cook.
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Sur les figures V1.27, VI.28, V1.29 et VL.30, nous reportons respectivement les évolutions
temporelles des variables €, €5, €33 et T au centre et au bord de I'éprouvette. Le bord de
I'éprouvette correspond, ici, au début de la partie utile de I'€prouvette du coté de la surface S
qui est encastrée. Ces figures montrent, d'une part, que les déformations €,,, €5 et €33 aussi
bien que la température, T, deviennent au cours du temps plus intenses au centre de
I'éprouvette et, d'autre part, que les prévisions du calcul utilisant le modele de Klepaczko sont
relativement en bon accord avec les prévisions du calcul utilisant le modele de Johnson-Cook
durant le temps de chargement, t., que nous avons imposé et dont la valeur est de 3 ms. Cette
valeur est choisie de facon & ce qu'elle soit proche de la valeur du temps de chargement
correspondant & l'essal de traction dynamique qui est réalisé & une vitesse de déformation
£=100 s~ (figure I1.12). Aussi nous reportons sur la figure VI.31, I'évolution temporelle de

la contrainte équivalente, G4, de Von Mises au centre de I'éprouvette dans le cas de chacun des

deux modeles d'écoulement utilisés.

0.5
—&— Modele de Klepaczko, au bord de I'éprouvette
————— £— Modele de Johnson-Cook, au bord de I'dprouvette R
0.4L —-@-— Modele de Klepaczko, au centre de 1'éprouvetle N
' —A— Modele de Johnson-Cook: au centre de U'éprouvette '
o
- e
S |
£= S CUNS: SEUNIUUNON | WU - U T (- AT MU= 5 4
<] |
St
2 e
v ‘

al |

Temps [ms]

Figure VI.27 : Evolutions temporelles de la déformation € au bord et au centre de

l'éprouvette.
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Figure V1.28 : Evolutions temporelles de la déformation €y, aubord et au centre de

I'éprouvette.
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Figure VI.29 : Evolutions temporelles de la déformation €33 au bord et au centre de

I'éprouvette.
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Figure VI.30 : Evolutions temporelles de la température T au bord et au centre de
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Figure VL.31 : Evolution temporelle de la contrainte équivalente G, au centre de

I'éprouvette.
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Conclusion

Comme on le sait trés bien, les modeles de comportement mécanique des matériaux sont
généralement formulés pour étre utilisés dans des codes de calcul pour la prévision du
comportement de structures soumises a différents états de chargement. Dans cette optique et
dans le but de donner une idée sur l'intérét que peut présenter le modele proposé dans le
chapitre précédent sur le plan pratique, nous nous sommes intéressés dans ce dernier chapitre a
montrer, 4 travers l'exemple de l'essai de traction uniaxiale, qu'il est possible d'utiliser dans le
code Abaqus des modeles basés sur I'évolution de la microstructure pour décrire I'écoulement
viscoplastique des matériaux métalliques. Les résultats de la simulation de l'essai de traction
dynamique & une vitesse de déformation nominale globale de I'ordre €, =100 s~ montrent
qu'au fil du temps, les composantes €,,, €;; €t €33 du tenseur de déformation aussi bien que la
température, T, deviennent plus intenses au centre de I'éprouvette et qu'une localisation de la
déformation et de la température se développe, donc, dans la partie centrale de I'€éprouvette. Par
la suite et dans le but de comparer les prévisions de cette simulation aux résultats de calculs
utilisant d'autres relations constitutives, nous avons réalisé la méme simulation en utilisant le
modéle de Johnson-Cook pour décrire le comportement viscoplastique du matériau, ce modele
étant trés utilisé dans les codes de calcul en dynamique rapide. Comme nous venons de le voir
dans ce chapitre, les prévisions des deux modeles sont relativement en bon accord. Ce travail
montre donc les possibilités d'utilisation des modeles de comportement basés sur I'évolution de
la microstructure dans des codes de calcul commerciaux et permettra dans l'avenir de simuler
d'autres cas de chargement dynamique tels que les essais de compression et de torsion en

utilisant de tels modeles.

Une des perspectives les plus intéressantes de ce travail et qui peut constituer un projet de
recherche dans l'avenir consiste en I'implémentation du formalisme proposé par Klepaczko
dans la version explicite du code Abaqus. Mais pour qu'une telle perspective soit entreprise
avec une grande efficacité, il est primordial de reformuler de fagon complétement théorique les
équations d'évolution de la microstructure en tenant compte du couplage entre la densité de
dislocations mobiles et la densité de dislocations immobiles. Probablement, une telle démarche
nécessitera l'utilisation d'approches statistiques pour déterminer les densités de probabilités de
création, d'annihilation, d'ancrage et de mise en mouvement et permettra d'éliminer certains
parametres contenus dans la version actuelle du modele et d'en déterminer théoriquement
d'autres, ce qui permettra probablement de réduire le codt de l'identification des parametres de

tels modeles.
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Conclusion générale

CONCLUSION GENERALE

Le travail que nous avons réalisé dans le cadre de cette these se focalise, dans une premiere
partie, sur l'utilisation d'un formalisme basé sur la dynamique des dislocations pour modéliser
l'effet de la vitesse de déformation sur I'€coulement plastique d'un acier industriel codifié par le
signe IFHR-340. Pour cela, nous avons utilisé un ensemble de résultats d'essais de traction
uniaxiale réalisés sur des éprouvettes plates du matériau précité dans une large gamme de
vitesse de déformation comprise entre 107 et 100 s™'. Une premiére analyse des résultats de
cette partie nous a permis d'exploiter certaines informations théoriques concernant I'évolution
de la microstructure. Ces informations qui correspondent a des conditions aux limites
concernant le coefficient de multiplication des dislocations mobiles et le coefficient de
multiplication des dislocations immobiles lorsque la vitesse de déformation devient infiniment
grande ou infiniment petite, nous ont permis de simplifier relativement les équations d'évolution
de la microstructure et de réduire, ainsi, le nombre de parameétres a identifier a partir de
I'expérience. Les expressions (II1.22) du coefficient, M, de multiplication des dislocations
mobiles et (II1.27) du coefficient, M,, de multiplication des dislocations immobiles en fonction
de la vitesse de déformation plastique qui en découlent, permettent d'associer respectivement
ces deux coefficients a une densité de probabilité de multiplication des dislocations mobiles et a

une densité de probabilité de multiplication des dislocations immobiles.

Cependant, nous soulignons que pour ce qui concerne la densit¢ mobile P que nous avons
associée 2 la limite d'élasticité observée lors d'un essai macroscopique, la relation (II1.29) qui
I'exprime en fonction de la vitesse de déformation plastique reste une relation artificielle que
nous avons introduite juste pour reproduire l'influence de la vitesse sur les limites d'€lasticité
observées lors des essais. La densité mobile initiale p3, qui assure le passage du courant de
déformation plastique dans le matériau juste au moment ot l'on dépasse la vraie limite

d'élasticité du polycristal (i.e. lorsque Y, — 0), est en réalité un parametre indépendant de la

vitesse de déformation, il ne dépend que de l'histoire de chargement du matériau.

Les résultats de ce formalisme que nous avons appliqué pour décrire l'influence de la vitesse de
déformation sur I'écoulement plastique de l'acier IFHR-340, montrent que le modéle proposé
permet de reproduire le comportement observé lors des essais de traction réalisés. De plus, ce
formalisme explique que l'écrouissage du matériau est dii aux interactions entre les dislocations
et les obstacles non localisés (obstacles athermiques) et que les obstacles thermoactivés sont
responsables de la sensibilité du matériau 2 la vitesse de déformation et a la température. Nous
concluons aussi que I'écrouissage du matériau est li€ a I'histoire de la microstructure et, donc, a
I'histoire thermomécanique du matériau. D'autre part, ce modele explique l'apparition des deux
limites d'écoulement qui apparaissent avant le début de durcissement des matériaux meétalliques

A structure cubique centrée lors des essais a grandes vitesses, & partir de I'évolution de la
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densité de dislocations mobiles au cours de la déformation plastique. Aussi, il explique
certaines caractéristiques généralement observées lors des essais avec saut de vitesse pour ces

mémes matériaux.

Nous signalons qu'un couplage trés intense entre les différentes valeurs des parametres du
modele surgit lors de 'identification de celles-ci. Le systeme d'équations mis en jeu peut avoir
plusieurs solutions, celles-ci n'ont pas toujours des significations physiques. I1 est donc
intéressant, voire méme souhaitable, de déterminer tous les parametres accessibles & la mesure a
partir d'approches expérimentales spécifiques. Cela sert a réduire le nombre d'inconnues et,
ainsi, 2 diminuer de l'intensité de ce couplage. Aussi, il est souhaitable de réaliser des essais a
différentes températures pour pouvoir conclure pour ce qui concerne l'expression du facteur

d'annihilation.

Le coefficient de multiplication des dislocations mobiles, le coefficient de multiplication des
dislocations immobiles aussi bien que le facteur d'annihilation des dislocations sont, jusqu'ict,
formulés a partir d'approches expérimentales. Il sera intéressant de penser a déterminer
théoriquement leurs expressions a partir d'approches statistiques mettant en jeu les notions de
probabilité de création, d'annihilation, d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations.
Une telle démarche permetira de tenir compte du couplage entre les deux équations quil
expriment les évolutions de la densité de dislocations mobiles et de la densité de dislocations
immobiles et conduira probablement & réduire davantage le nombre de parametres A identifier a
partir de l'expérience. Aussi, il sera intéressant d'affiner le modele en y introduisant la
contribution apportée a I'écrouissage par I'évolution et de la taille du grain et des structures

cellulaires au cours de la déformation.

Le travail que‘nous avons réalisé dans cette partie nous a permis de mettre en oeuvre l'ensemble
des équations intervenant dans le formalisme proposé par Klepaczko, d'analyser les résultats
prévus par ce formalisme dans le cas de I'acier IFHR-340 et, ainsi, de faire quelques remarques
dont il est souhaitable de tenir en compte dans l'avenir. Parmi celles-ci, nous citons la remarque

suivante :

Les valeurs de la vitesse de déformaﬁon utilisées lors de l'identification des parametres sont des
valeurs moyennes globales qui sont estimées a partir des essais réalisés et qui sont supposées
constantes au cours de l'évolution de la déformation. Or, la vitesse qui intervient dans les
différentes équations du formalisme correspond a la vitesse de déformation plastique. Celle-ci
ne peut pas étre constante au cours d'un essai puisqu'elle doit transiter par une phase
d'accélération dans un premier temps pour passer de la valeur nulle, qui correspond a la vraie
limite d'élasticité du polycristal, & la valeur que l'on désire atteindre au cours de l'essai.

Cependant, il nous est trés difficile d'estimer I'évolution de cette vitesse de déformation
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plastique au cours d'un essai. Il sera donc intéressant de penser a mettre en place une approche

expérimentale ou bien une technique de dépouillement permettant d'estimer cette évolution.

Quoique le travail que nous avons réalisé dans cette premiére partie (chapitre III) ne tient pas
compte du couplage entre les évolutions de la densité de dislocations mobiles et de la densité de
dislocations immobiles (ce couplage étant di au mécanismes d'ancrage et de mise en
mouvement des dislocations), il montre I'importance des modeles déduits a partir de I'étude des
mécanismes physiques de déformation et leur aptitude & reproduire qualitativement certaines
tendances généralement observées pour ce qui concerne le comportement viscoplastique des
matériaux métalliques 2 structure cubique centrée. De plus, ces modeles peuvent apporter des
explications aux phénomenes observés et donner un sens physique aux parametres ainsi qu'aux

équations qu'ils mettent en jeu.

Dans la deuxiéme partie de ce travail (chapitre VI), nous nous sommes intéressés a voir les
possibilités d'utilisation du modéle proposé par Klepaczko (chapitre IIT) dans la version
explicite du code Abaqus pour l'analyse de problemes de dynamique rapide. Dans cette optique,
nous avons réalisé une simulation de l'essai de traction uniaxiale de l'éprouvette tole utilisée
lors des essais réalisés dans le cadre du secord chapitre. Les résultats de cette simulation
montrent que pour une géométrie idéale ne présentant pas de défaut géométrique, la partie
centrale de l'éprouvette présente une zone préférentielle pour le développement au cours du
processus de déformation, d'une localisation de la déformation et de la température. Par la suite
et dans le but de comparer les prévisions de cette simulation aux résultats de calculs utilisant
d'autres relations constitutives, nous avons réalisé la méme simulation en utilisant le modzle de
Johnson-Cook pour décrire le comportement viscoplasticiue du matériau. Les prévisions qui
découlent de l'utilisation des deux modeles sont relativement en bon accord. Le travail réalisé
dans cette partie montre, donc, les possibilités d'utilisation des modeles de comportement basés
sur I'évolution de la microstructure dans des codes de calcul commerciaux et permettra dans
l'avenir de simuler d'autres cas de chargement dynamique tels que les essais de compression et
de torsion en utilisant de tels modéles. Une des perspectives les plus intéressantes de ce travail
et qui peut constituer un projet de recherche dans l'avenir consiste en l'implémentation du
formalisme proposé par Klepaczko dans la version explicite du code Abaqus. Mais pour qu'une
telle perspective soit entreprise avec une grande efficacité, il est primordial de reformuler de
fagon complétement théorique les équations d'évolution de la microstructure en tenant compte
du couplage entre la densité de dislocations mobiles et la densité de dislocations immobiles.
Probablement, une telle démarche nécessitera l'utilisation d'approches statistiques pour
déterminer les densités de probabilités de création, d'annihilation, d'ancrage et de mise en
mouvement et permettra d'éliminer certains paramétres contenus dans la version actuelle du
modgle et d'en déterminer théoriquement d'autres, ce qui permettra probablement de réduire le

colt de I'identification des parametres de tels modeles.
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AL1. Rigidité due a l'ensemble dispositif-montage lors d'un essai
de traction uniaxiale

L'allongement moyen Al(t) mesuré par les capteurs de déplacement lors d'un essai de traction
simple, correspond au systéme constitué de I'éprouvette et de I'ensemble dispositif-montage
dont les déformations ne dépassent pas le domaine d'élasticité. Pour tenir compte de

l'allongement de l'ensemble dispositif-montage, on introduit une raideur R de tout le systéme.

(AL1)

L'allongement mesuré Al(t) est la somme de 1'allongement Al;(t) des jeux, de I'allongement
permanent Algp(t) de l'éprouvette et de l'allongement élastique du systéme Alf;st(t). Ces
allongements sont schématisés dans la figure ci-dessous.

Al(t) = AL (1) + A2 (1) + AL (1) | (AL2)

sys

Force

Allongement

Figure ALl : Enregistrement d'un essai de traction, d apres Lemaitre et Chaboche [81].

La déformation nominale €,(t) de 'éprouvette est donc donnée par :

gq(t) = M—Gn(t)'liAgp —l:I (AL3)

I Rl, E

E étant le module de Young du matériau, Agp la section initiale de I'éprouvette et 1, sa

longueur initiale. La rigidité de l'ensemble dispositif-montage s'écrit donc sous la forme :
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1

K=r— AL4
ro (AL4)
RI, EJ

Pour éliminer la rigidité dans le cas des essais que nous avons réalisé sur l'acier IFHR-340,
o ;

nous remplagons le terme R—;p par un parametre E qui est équivalent au module d'€lasticité de
0

tout le systéme dispositif-montage-éprouvette. La relation (AlL3) devient :

Al(t)— Al
ENOE M—cn(t)-[é—ﬂ (AL3)

o]

Nous éliminons, tout d'abord, les jeux de déplacement Alj(t) et, puis, nous transformons les

signaux de déplacement et de la force (figure AI.2) en déformation nominale et contrainte
nominale (figure AL3). A ce stade de dépouillement, la déformation nominale qui est obtenue a

partir de la relation :

gy(t)= w (AL6)

]'O

contient encore la déformation due 2 la rigidité de l'ensemble dispositif-montage. Pour €liminer
cette rigidité, nous calculons la valeur du parametre E a partir de la pente de la courbe
contrainte-déformation dans le domaine d'élasticité (voir la figure AL3). En utilisant la relation
(ALS), nous obtenons la déformation nominale de l'éprouvette de traction sans rigidité du

systéme.

AL2. Exemples de résultats d'essais de traction réalisés sur la
machine hydraulique

Nous présentons ci-dessous des exemples de résultats correspondant a des essais de traction
uniaxiale de l'acier IFHR-340, réalisés au moyen de la machine hydraulique, a des vitesses
moyennes de déformation nominale £, de l'ordre de 6-107 s™ et 100 s
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Figure AL.2 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés
lors d'un essai de traction de l'acier IFHR-340, réalisé a une vitesse nominale moyenne €, de

I'ordrede 6 - 107 57/,

800

Acter IFHR340
g =6-10"* 57!

600

n

400

200

Contrainte nominale, ¢ [MPa]

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Déformation nominale, €

Figure AI.3 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier [FHR-

340 a une vitesse nominale moyenne €, de l'ordre de 6 - 107 57! (avant élimination de la

rigidité de l'ensemble dispositif-montage).
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Figure AL4 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier [FHR-

340 ¢ une vitesse nominale moyenne €, de l'ordre de 6 - 107 571 (apreés élimination de la

rigidité de l'ensemble dispositif-montage).

800

Acier [FHR340
£, =6-107 57!

600

400

200

Contrainte rationnelle, ¢ [MP4]

0 i i
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation logarithmique, €

Figure ALS5 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de traction de l'acier

IFHR-340 & une vitesse de déformation nominale moyenne En de l'ordre de 6107 s7/.
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Figure AL.6 : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un
essai de traction réalisée sur l'acier IFHR-340 & une vitesse nominale moyenne €, de

6-107% 571,
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Figure AL7 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés
lors d'un essai de traction de l'acier IFHR-340, réalisé & une vitesse nominale moyenne &, de

l'ordre de 100 s~
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Figure AL8 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR-

340 a une vitesse nominale moyenne €, de l'ordre de 100 s~ (avant élimination de la rigidité

de l'ensemble dispositif-montage).
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€, =100 s
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Contrainte nominale, 6 [MPa]
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Déformation nominale, €

Figure AL9 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR-

340 & une vitesse nominale moyenne €, de l'ordre de 100 s~/ (avant élimination de la rigidité

de l'ensemble dispositif-montage).
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Figure AL 10 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de traction de l'acier

IFHR-340 & une vitesse de déformation nominale moyenne En de l'ordre de 100 s,

Acler [FHR340
€, =100 s

Vitesse de déformation logarithmique, & [s')

0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
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Figure AI11 : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un

essai de traction réalisée sur l'acier IFHR-340 a une vitesse nominale moyenne €, de 100 s
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AIL. Rappel sur la propagation des ondes élastiques dans les
matériaux

Plusieurs types d'ondes élastiques peuvent se propager dans un matériau soumis 2 un
chargement dynamique. Leur nature dépend du mouvement des particules par rapport a leur
direction de propagation et des conditions imposées aux limites. On distingue plus

particulierement :

1- les ondes longitudinales ou de dilatation pour lesquelles les particules se déplacent

parallélement a la direction de propagation (ondes de compression ou de traction).

2- les ondes transversales ou de cisaillement pour lesquelles les particules se déplacent

perpendiculairement 2 la direction de propagation (ondes de torsion).

3- les ondes interfaciales qui se produisent a l'interface de deux milieux semi-infinis dont les
propriétés €lastiques sont différentes. Lorsque la densité massique et la célérité de propagation
de I'un des deux milieux sont négligeables, ces ondes interfaciales deviennent des ondes de

surface ou de Rayleigh.

AIl.1. Equations de propagation des ondes élastiques dans les
milieux isotropes continus

Par la suite, 6ij représentera le symbole de Kronecker et u; le déplacement particulaire suivant

la i°™ direction spatiale. Chaque indice répété indiquera une sommation.

Pour les matériaux élastiques et isotropes ; lorsque les forces volumiques sont négligées, la

relation fondamentale de la dynamique s'écrit sous la forme suivante :

a azui
a—xj_(”% By +2M &) =Py = (AIL1)

ou les paramétres A et |t représentent les coefficients de Lamé du matériau et pq la densité
massique. En utilisant l'expression du tenseur de déformations dans I'hypothése de petites
déformations :

1{ du; auj

L] AIL2
Y 2 aXJ aX' ( )

!

on obtient (&; €tant nul lorsque 1= j):
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d d [y 9y, 9y,
A - —— — | iy | =p, 1
X, (B 0%, (8xj v axij P at* (AIL3)
ou encore :
d d | du; d 0%,
A — | =L e )= . i 4
0x; (Eac) *1 axj[axj}r“ ox; (EJJ) P ot? (AL

En dérivant cette équation par rapport a X;, on obtient :

ch o*_[dy, 9 9% ( Ay, <
A Sxox (E) +ut 3% 2%, (axijﬂl' Soon (Ejj)_pd it (AIL3)

Cette équation s'écrit (V? étant l'opérateur Laplacien) :

d%¢;
(M +2u) Ve =py ﬁ (AIL6)
ou encore
azsﬁ SR A+2U
‘Ez— = Cl- Y 8]_] avece Cl = \J! 0 - (AII.7)
d

C'est I'équation de propagation des ondes longitudinales ou de dilatation dans les matériaux
élastiques et isotropes, C, représentant la célérité de ces ondes.

En dérivant cette fois-ci I'équation (AII4) par rapport & X, on obtient :

3? 3% [ ou 9? 3% [ du,
_ . 200 (e =p, —| —* AILS
K anaxi (Ekk)+u aXJaXJ (axj]+u anaXi <8JJ) pd at2 aXJ ( )

En inversant les rles des indices i et j, cette équation devient :

3 32 (dy; 32 3% (0w
3x,0%, CRAL axiaxi(axi}"'u 3x,0%, (Ea)=par3z| 50 | WY

En soustrayant (AIL9) de (AIL8), on obtient :
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5
lu.___. -t _ 1 =pd—2 —l——J (:XII-IO)

u Yoy _, Fo, AILI1
SO PRIt (AILID
ou encore .
azwij 21 o2 m
' =Cl Vi avee €=y Y (AIL12)

C'est I'équation de propagation des ondes transversales ou de cisaillement dans les matériaux
élastiques isotropes, C, représentant la célérité de ces ondes. La démonstration de ces équations

est proposée par Kolsky [96] et Meyers [97] entre autres auteurs.
Cas d'une barre cylindrique

On montre de fagon analogue que pour une barre cylindrique soumise a un champ de contrainte
uniaxial, le déplacement élastique U(x,t) d'une section, repérée par l'abscisse x, est régi par

'équation de propagation suivante :

PU(x,t) 5 3*U(x1) N
T‘ = CO T aVeC; CO = \//pd (AII°13)

E étant le module de Young de la barre et py sa densité massique. La solution générale de cette

équation caractérisant la propagation d'une onde longitudinale, Cy étant la célérité de I'onde,

s'écrit sous la forme :
U(x,t) =1£,(Cq -t —x) +£,(Cq - t +x)  (AIL14)

ott les fonctions f; et f, représentent la propagation de deux ondes longitudinales se propageant
l'une dans le sens positif de I'axe des abscisses x et l'autre dans le sens opposé. On en déduit

la relation suivante entre le champ de contrainte & et le champ de déplaécment U:

dU(x,t)

AIl.15
ot ( 2

o(x,t)=py-Co-

Le produit py-Cy (Cg pouvant étre la célérité des ondes longitudinales ou celle des ondes

transversales dans le matériau) est appelé impédance acoustique du milieu. Cette notion
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d'impédance est de grande importance pour I'évaluation des amplitudes d'ondes réfléchies et
transmises a l'interface de deux milieux, d'apres plusieurs auteurs tels que Kolsky [96] et
Dormevall-Stelly [98].

Dans le cas d'un comportement élasto-plastique non sensible a la vitesse de déformation, la
célérité de propagation des ondes dépend du module élasto-plastique du matériau. Elle est
donnée par des expressions analogues & celles des relations (AIL7), (AIL.12) et (AIL.13) ol les
modules tangents élasto-plastiques remplacent les modules d'élasticité (Von Karman-Duwez
(99], Taylor [100] et Clifton [101]).

AIl.2. Techniques expérimentales utilisées en dynamique
AIl.2.1. Dispositif de compression dynamique

Afin de déterminer I'histoire de la pression d'impact d'une balle ou d'un explosif, Hopkinson
[91] a réalisé en 1914 une expérience qui lul a permis de mesurer la contrainte produite par la
propagation d'une onde de pression. Il a suspendu balistiquement une barre d'acier de longueur
I m etde diametre 25 mm (figure AIL 1). L'impact est produit sur l'une des extrémités de la
barre par un projectile ou par un explosif. Une petite piece cylindrique, ayant le méme diametre
que la barre, est collée a l'autre extrémité libre de celle-ci. Cette piece qui est constituée du
méme matériau que la barre et qui est libre de se détacher sous l'effet de l'impact, sert
d'échantillon. L'onde incidente se transmet a la piéce et se réfléchit a son autre extrémité libre en
une onde de détente. Quand celle-ci atteint de nouveau l'interface barre/piece, elle se libere et
vient heurter un pendule balistique (figure AII.1). La conservation de 1'énergie mécanique de

I'ensemble barre-piece-pendule permet de déterminer lavpulsation d'origine et par la suite, la
longueur A de l'onde incidente qui est égale a deux fois la longueur L de la piece libre. En

répétant l'expérience avec différentes valeurs de L, plusieurs renseignements concernant la

pulsation d'origine peuvent étre tirés.
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Projectile rigide Barre élastique Echantillon Pendule balistique

Figure AIL1 : Schéma du dispositif de Hopkinson [91].

Plusieurs améliorations de ce dispositif ont été apportées pour étudier plus efficacement le
comportement dynamique des matériaux. Parmi ces améliorations, citons celle qui a donné lieu
aux barres de Kolsky [92] en 1949 : elle consiste a analyser les ondes dans les barres et donne
la possibilité de déterminer & partir de cette analyse, les caractéristiques mécaniques du matériau
étudié. Dans la version de Kolsky, I'échantillon est pris en sandwich entre deux barres
élastiques parfaitement alignées. Le chargement est produit par un explosif placé a lextrémité
de la barre d'incidence. Une partie de I'onde de pression ainsi générée se réfléchit a I'interface
barre d'entrée/échantillon alors que l'autre partie se transmet a travers I'échantillon pour passer
3 la barre de sortie. La mesure des amplitudes d'ondes dans les barres au moyen de deux

capacités électriques, permet de déterminer la déformation et la contrainte dans 1'échantillon.

Barre incidente Echantillon
Explosif ' Condensateur Condensateur

T

HL 78
1?’ 7 Barre de sortie $ 7
: s

Amplificateurs

a, b, ¢ : sorties d'oscilloscope

Figure AIL2 : Schéma du dispositif congu par Kolsky pour l'étude des ondes de
compression, Kolsky [92].
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Le dispositif de Kolsky a été repris par Lindholm [95] qui a remplacé les deux capacités
électriques par deux jauges extensométriques permettant ainsi de mesurer directement les
déformations dans les barres. Le chargement est produit par un projectile qui vient heurter la
barre d'entrée créant ainsi une onde de compression. Cette onde qui se propage dans la barre et
dans le projectile, se réfléchit en une onde de détente des qu'elle atteint la surface libre du
projectile. Lorsque l'onde atteint de nouveau la surface d'impact, le projectile se libere
déchargeant ainsi la barre d'incidence. Une jauge collée a la surface de la barre de sortie permet
de mesurer 'onde transmise. Une deuxiéme jauge collée 2 la surface de la barre d'entrée permet
la mesure de l'onde incidente et de l'onde réfléchie. Ces mesures permettent, en utilisant la
théorie de propagation des ondes élastiques dans les barres, de déterminer la vitesse de

déformation, la déformation et la contrainte dans 'échantillon.

Jauges extensométriques

Projectile Barre incidente Barre transmeétrice

Echantillon

Figure AIL3 : Schéma du dispositif de compression dynamique de Lindholm [95].

AIl.2.2. Application de la théorie de propagation des ondes
élastiques au dispositif de compression dynamique

Reprenons le dispositif de compression représenté sur la figure AIL3, le déplacement
longitudinal Uy des particules, dans la barre d'entrée, résulte de la superposition des ondes
incidentes U; et des ondes réfléchies U, ce qui se traduit par :

U, (x,t) = Co; - J.(:ei(x,{;) dE —Cyy - J e.(x,8) dE (AIL16)

0

Quand au déplacement U, des particules dans la barre de sortie, il résulte uniquement des
ondes transmises U, :

U, (x,t)=Cgy - '[ g, (x,8) d& (AIL17)
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Cy; et Cqy étant les célérités respectives de la barre d'entrée et de celle de sortie.

En supposant que les ondes se transportent de maniére identique des points de mesure aux
interfaces, et que la contrainte et la déformation dans I'éprouvette sont homogenes, la

déformation nominale moyenne €, (t) de celle-ci s'écrit :

_UP-UY

(AII.18)
Iy

n

1y étant la longueur initiale de I'éprouvette.

La continuité des déplacements aux interfaces éprouvette/barres, combinée aux relations
(AIL16) et (AIL.17), permet d'écrire I'équation (AIL 18) sous la forme :

En(t) = L . {COI . J[[gi (a) - Sr(é)]dé - C02 ' J.Otgt(é)déj| (AIIlg)

lo 0

Par la suite, la vitesse de déformation nominale moyenne €, de l'éprouvette s'écrit :

Eq(t) = f; [Cor-[&i(t) = & ()] = Cop - £,(1)] (AIL.20)

Quant 2 la contrainte nominale moyenne G, appliquée a I'éprouvette, elle s'exprime en fonction
des forces F,(t) et F,(t) appliquées a I'éprouvette aux interfaces avec les barres par la relation

sulvante :
F () +F(t)

AllL.21
AT (AIL21)

Gn(t.)z

Agp étant la section initiale de I'éprouvette. Les forces Fy(t) et F,(t) sont données par :
F(t)=E; A [g(t)-¢€.(1)] (AIL.22)
F(t)=E, A, -g(t) (AIL23)
Les quantités E;, E, et A}, A, étant les modules de Young et les sections des deux barres.
D'ou : ' ”

o
2A%,

o, (t) JE- Ay [ei() - (D] +E; - Ay ()] (AIL.24)
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Pour des barres constituées du méme matériau (E; = E, = E, et C01 =Cy, =Cy) et ayant le
méme diamétre (A, = A, = Ag), les expressions (AIL.19), (AIL.20) et (AIL.24) s'écrivent :

g, (t)= (1:_;) : J'O[[gi(a) - er(é)et(é)]di (AI1.25)

& (1)= Cl:—;-[[ei(t)— e, ()] -2, ()] (AIL26)

o.(1)= E;-%-[[ei(t) —e ()] (V)] (AIL27)
ép

I est donc possible de déterminer & partir de I'enregistrement des ondes €;, €, et €,_mesurces
par des jauges extensométriques, les valeurs moyennes de la contrainte G,,, de la déformation

g, et de la vitesse de déformation €,

Cependant, il faut souligner que la détermination de ces grandeurs se fait en supposant qu'elles
sont homogenes sur toute I'éprouvette. Cette approximation n'est valable que dans le cas des
échantillons courts, pour lesquels le temps de passage des ondes est faible devant la durée de
I'essai permettant ainsi d'atteindre rapidement une distribution homogene de la contrainte et de

la déformation.
Remarques

Malgré les multiples améliorations apportées aux barres de Kolsky, leur utilisation est souvent

accompagnée de quelques difficultés :

1- Les non-uniformités géométriqués et la propagation d'autres types d'ondes aux interfaces
éprouvette/barres compliquent la nature de l'onde de chargement. Néanmoins, ces effets
s'atténuent au fur et 3 mesure que cette onde de chargement s'€loigne des interfaces. Il faut
donc placer les jauges de fagon a ce que I'onde soit le plus propre possible, si I'on veut que les

mesures que 1'on fait aux surfaces latérales des barres correspondent a toute une section.

2- La vitesse de propagation de I'onde €lastique de chargement varie avec la longueur d'onde.
En étudiant la transmission d'un train d'ondes sinusoidales dans une barre infini de section
circulaire et uniforme, Pochhammer [102] et Chree [103] ont montré que ce phénomene de
dispersion génére des petites oscillations derriére le front d'onde. Néanmoins, Follansbee et

Frantz [104] ont démontré que l'effet de ces oscillations reste trés limit€ sur les mesures.
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3- Les frastements aux interfaces de I'éprouvette et des barres dans le cas de la compression,
peuvent induire des efforts radiaux qui perturbent I'état du chargement uniaxial. L'effet de ces
frottements peut étre réduit par l'utilisation d'un lubrifiant mais une importante dispersion de
résultats peut apparaitre d'un essai a l'autre a cause d'un éventuel changement des conditions de

contact .

4- De son coté, l'inertie radiale peut influencer les résultats dans le cas des chargements

dynamiques ol les particules sont soumises a de tres fortes accélérations.

Cependant, 1'étude réalisée par Zhao [105] montre que malgré toutes ces difficultés, un
dépouillement soigneux basée sur des méthodes inverses permet de mieux exploiter les signaux

enregistrés pour remonter au comportement dynamique des matériaux.
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AIIL.1. ‘Rappel‘ sur la méthode des éléments finis
AIII.1.1. Théoréme des travaux virtuels

Le théoréme des travaux virtuels exprime l'égalité des forces internes et des forces externes
s'exercant sur une structure donnée, pour tout champ de déplacement virtuel cinématiquement

admissible (continu et compatible avec les liaisons)

Le travail virtuel des forces internes associé a un champ de déplacement virtuel U, s'exprime
par:
W, = jv o:8g dV (AIIL1)

V étant le volume de la structure.

Le travail virtuel des forces extérieures s'écrit :

SW,,, = _[V {fg — £} {SUJAV + J'S{fs 1T {6Uds + JC{fC}T{SU}dC + z {£17{8U;} (AIIL2)

Le vecteur f; représentant la force d'inertie, s'exprime par :

o’ {U}

3 (AIIL3)

fi=p
Cette force s'annule quand il s'agit d'une analyse en statique. Les termes {fg}, {fs}, {fc} et
{fi} dans I'équation (AIII.2) représentent respectivement les forces volumiques appliquées a la

structure, les forces surfaciques appliquées sur une surface extérieure S, les forces linéiques
appliquées sur un contour C et les forces concentrées aux points P, de la structure.

AIIlL.1.2. Discrétisation par éléments finis

Le théoréme des travaux virtuels appliqué a une structure discrétisée en €léments finis, conduit

au systéme différentiel suivant :

o
MHKJ{%)HFM} (AIIL4)

Ml—+

ot le vecteur {F(t)} représentant le chargement global équivalent 2 l'instant t, est donné par :
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Ejve I {fpJave + ZJ [ {fs)as® + J fc}dCe+Z{f} (AITLS)

eeV CteC

[N] représente successivement dans les trois premiers termes, la matrice des fonctions
d'interpolation exprimée en un point de I'élément (e), en un point de l'intersection de cet
élément avec la surface S ou avec le contour C. [K] représente la matrice de rigidité globale

obtenue par assemblage des matrices €lémentaires [Ke} associées chacune & un élément (e) :
[x¢] =], .[BI"[CIBYU° dve (AIIL6)

{fje} étant le vecteur des déplacements nodaux de I'élément (e) et [B] la matrice reliant les

composantes du tenseur de déformations dans le repére local li€ & cet €lément aux composantes
du vecteur {Ue} :

{e°} =B} 0"} (AIIL7)

[C] représente le tenseur reliant les incréments du tenseur de contraintes aux incréments du

tenseur de déformations :
| Gy = [Cijkl ]{gkl} - (AIILS)

[M] représente la matrice de masse globale (calculée de la méme facon que la matrice de

rigidité), elle est obtenue par assemblage des matrices de masse élémentaires [Me] :
[ve] =J p[N]T[N] dv® (AIIL9)
ve _
{fj(t)} représente le vecteur global des déplacements nodaux.

Notons que le systeme d'équations différentielles (AIIL4) correspond a une structure non
amortie. Dans le cas d'une structure soumise a un amortissement visqueux proportionnel a la

vitesse, ce systeme devient :

Sra .
[M]d {cltz(t)}+[A]d{[it(t)}+[K{ (0} ={F(v)} (AIIL10)

[A] étant la matrice d'amortissement globale calculée de la méme fagon que les matrices de

masse et de rigidité.
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AIIL.2. Méthodes d'intégration

Les méthodes utilisées pour résoudre le systeme d'équations différentielles résultant de la
discrétisation en éléments finis du probléme étudié, sont généralement basées sur deux

approches :

1- La premiére, appelée méthode de superposition modale {57, 107, 108], consiste a chercher
les fréquences et les modes propres associ€s au systéme d'équations sans second membre, et a
calculer la réponse par projection dans la base constituée de ces modes. Cette méthode est
souvent utilisée pour l'analyse de problémes de dynamique lin€aire. Elle est particulierement
efficace lorsque le contenu fréquentiel de l'excitation correspond au spectre des basses '
fréquences de la structure, ou quand ce contenu fréquentiel est inclus dans un intervalle fixé a
l'avance. Dans ces deux cas, la méthode permet de découpler les équations du probléme et

d'intégrer le systéme avec un nombre de modes largement inférieur au nombre d'€quations.

2- La deuxiéme approche consiste a résoudre le systeéme différentiel par des méthodes
d'intégration directe (pas & pas) en déterminant a chaque pas de temps, les déplacements; les
vitesses et les accélérations de la structure. Cette approche est tres utile quand il s'agit de
probleémes ot le contenu fréquentiel de I'excitation est susceptible d'exciter un grand nombre de
modes. Nous rappellerons bri¢vement dans la partie suivante l'essentiel de cette deuxieme

approche.

Ces deux méthodes sont parfois utilisées simultanément, la premiere pef’mettant de découpler le

systéme d'équations, et la seconde servant a intégrer le systéme découplé.
AIIL.2.1. Méthodes d'intégration directe

Ces méthodes sont divisées en deux catégories, les schémas implicites et les schémas explicites.
Parmi les méthodes implicites les plus couramment utilisées dans les codes de calcul, on trouve
le schéma de Houbolt, le schéma de 6-Wilson et celui de Newmark [57, 107, 108]. De maniere
générale, un algorithme basé sur un schéma implicite conduit & un systéme d'équations non
linéaires qui nécessite, pour sa résolution, l'utilisation de méthodes itératives telles que la
méthode de Newton-Raphson ou, quand c'est possible, I'une des méthodes équivalentes a
celle-ci permettant de réduire le temps de calcul. Le schéma d'intégration utilis€ dans le code

Abaqus est celui de Newmark que nous présentons dans le paragraphe suivant.
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AIIL.2.1.1. Méthode de Newmark

Cette méthode consiste a écrire le systeme d'équations différentielles (AII.10) a l'instant ¢+ At

en utilisant les approximations suivantes :

[U(t+ A} = {0} + a1 - ){ U} + a{ O+ an)}] (ATIL11)

[U(t+ a0} ={U@}+ At{U(t)} + Atz[(% - Bj{U(t)} +B{U(t+ At)}} (AIIL.12)

Dans ces deux expressions, et  représentent des parametres permettant d'agir sur la stabilité

et la précision du schéma. Pour des valeurs de o = % et p= %, le schéma correspond a une
intégration ol I'accélération varie linéairement durant chaque pas de temps. Lorsque o = % et
B= %1 cette accélération est prise constante et égale a sa valeur moyenne durant chaque
incrément de temps. Dans le cas ou o = %_ et =0, l'algorithme correspond au schéma

explicite basé sur la méthode des différences finies centrées que nous aborderons plus loin.

Le schéma de Newmark est inconditionnellement stable lorsque 2P 2 o 2 I/ Si cette condition
4 2

n'est pas satisfaite, le schéma exige des conditions sur l'incrément de temps pour assurer la-

stabilité de l'algorithme. Dans le code Abaqus, le schéma de Newmark est utilisé dans les

conditions suivantes sur ¢ et {3 :

a=tiy e p=g(+y) ave 0svs3 (AIIL13)

4

b

Ces relations vérifient le critére de stabilité inconditionnelle précité.

En remplagant dans le systéme d'équations différentielles (AIIL10) écrit a l'instant t + At, les

vecteurs vitesse {U(t+At)} et accélération {U(t+At)} par leurs expressions déduites des

relations (AIILL.11) et (AIII. 12), on aboutit au systéme d'équations suivant :

[[K](Hm) + —A%E[M](Hm) + —A%B[A](HA[)}{UQ +At)} = {F(t+ At)}
| . 51 . -
+Z{26[M]([+At>[{u(t)}+ adu}+ At'(i - B){U(t)}:\ (AIIL14)

+[A](t+m)\:(% - IJ{U(t)} + A;“t[.))-{U(t)} + At[% - IJ{U(t)}}
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ou la varigble inconnue est le vecteur global des déplacements nodaux {U(t + At)}. Le systéme

(AIIL. 14) qui est non linéaire puisque la matrice de rigidité [K](HA[) dépend du vecteur
{U(t + At)}, s'écrit sous la forme L(U)=0 o L est un opérateur non linéaire. Sa résolution

par la méthode de Newton-Raphson nécessite le calcul de la matrice jacobienne de l'opérateur
L achaque itération. Cette méthode qui est basée sur une reformulation compléte de la matrice
tangente a chaque itération, est parfois colteuse en temps de calcul. D'autres méthodes
équivalentes pouvant converger plus rapidement suivant la nature du probleme étudié, sont
souvent utilisées pour résoudre ces €quations. Citons parmi ces méthodes, celle de Newton
modifiée qui consiste & calculer la matrice jacobienne juste en quelques itérations durant le pas
de temps, et non pas a chaque itération. Cette méthode s'avere tres efficace pour des problémes
a faibles non-linéarités. Une autre méthode connue sous le nom de quasi-Newton BFGS
(Broyden-Fletcher-Goldfarb-Shanno) est souvent utilisée dans les codes de calcul ; celle-ci
consiste en une réactualisation de la matrice tangente au début de chaque itération a partir de sa
valeur a l'itération précédente au lieu de la recalculer complétement. La relation utilisée dans le
code Abaqus, permettant cette réactualisation s'écrit :

3L i+1

3{u}

(L -1 = {u t+ a0} - {U' (e + a0} (AIIL.13)
(t+at)

Cette méthode s'avere efficace quand il s'agit de problémes & faibles déplacements.

C'est donc en fonction du type de probléme a analyser qu'il faudra chercher la meilleure
combinaison ente le schéma d'intégration et la méthode de résolution des équations de facon a

assurer les meilleures conditions de stabilité, de précision et de rapidité de convergence.
AIIl.2.1.2. Méthode des différences finies centrées

Le schéma d'intégration basé sur les différences finies est I'un des algorithmes les plus utilisés
dans les codes de calcul pour exprimer les vitesses et les accélérations en termes de
déplacements. Il s'écrit sous plusieurs formes parmi lesquelles nous citerons celle utilisée dans

la version explicite du code Abaqus :

{Uw}= %At[{U(t + A0} -{U(t - A} (AIIL.16)

{Uw}= A—ltz—[{U(t +A0}+{U(t-An}h-2{U(n)}] (AIIL.17)
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Le schéma écrit sous cette forme, est connu sous le nom de différences finies centrées. En
remplacgant dans le systéme d'équations différentielles (AIII 10) écrit a I'instant t, les vecteurs

vitesse {U(t)} et accélération {U(t)} par leurs expressions (AIIL.15) et (AIIL.16), on obtient le

systéme d'équations linéaires :

AIIL.18
5 ( )

At?

1 1
EyYia iyl

{F(1)} +[ M],) - [K]([J{U(t)} +[ [M]([J{U(t - An}

ol I'inconnue est le vecteur {U(H— At)}. Toutes les variables dont dépend la solution de ce

systéme sont exprimées a l'instant précédent. Pour cette raison, le schéma est dit explicite et la

résolution du systdme est directe, ne nécessitant aucun calcul itératif.

En dynamique, la condition de stabilité de cette méthode est liée a I'incrément de temps qui doit
gtre inférieur A une certaine valeur critique. Celle-ci est déterminée par le temps que mettent les
ondes élastiques de dilatation pour parcourir la longueur du plus petit €lément dans le maillage
utilisé :

At At = min(l—ij (AIIL.19)
d

L, étant la longueur caractéristique de I'élément et Cy la célérité des ondes élastiques de

dilatation.
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AIV. Rappel sur la plasticité des matériaux

Notation

Le produit doublement contracté de deux tenseurs A et B, défini par A;B

ij, sera noté dans

cette partie A:B. De méme, la norme d'un tenseur A sera notée Hé” cette norme €tant définie

par \/AIA.

AlIV.1. Fonction de charge et surface limite d'élasticité

Pour déterminer le domaine d'élasticité d'un matériau dans l'espace des contraintes G, on

i
introduit généralement une fonction scalaire f(g,\/k) appelée fonction de charge ou V, sont
des variables tensorielles ou scalaires qui décrivent I'écrouissage du matériau. La frontiere du
domaine d'élasticité est définie par la surface f(g,Vk) =0. De manicre générale, la surface
limitant le domaine d'élasticité évolue dans l'espace des contraintes de fagon complexe en
fonction de 1'état de contrainte et de I'écrouissage. Lorsque cette évolution est composée d'une
dilatation homothétique et d'une translation, ce qui correspond & un €crouissage mixte, la

fonction de charge s'écrit :
f(g,p)=F(g-(p))-R(p) (AIV.1)

ol le paramétre p est une mesure de I'écrouissage du matériau et les variables o et R
représentent respectivement le centre et le rayon de la surface de charge. Suivant que I'évolution

de celle-ci est une translation pure, R(p)=R,, ou une dilatation pure, g(p)=a,

b

I'écrouissage est dit cinér}latique ou isotrope.

Considérons le cas d'un écrouissage isotrope, lé fonction de charge devient :
f(c.p)=F(a)-R(p) (AIV.2)

Lors d'un chargement équivalent en traction simple, le rayon R de la surface de charge

correspond 2 la contrainte d'écoulement G. Quant au paramétre d'écrouissage p, il correspond

a la déformation plastique €f| suivant l'axe de la traction.

AIV.2. Théorie d'écoulement et régle de normalité

Dans I'hypothése des petites déformations, l'incrément de déformation se décompose en une

partie réversible et une partie irréversible. Dans le cas d'un comportement ¢lasto-plastique, la
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partie irréversible qui correspond a I'incrément de déformation plastique est liée a la fonction de

charge par la regle de normalité, qui est une conséquence du principe de travail maximal :

deP = a3t (AIV.3)

d étant un scalaire positif ou nul appelé multiplicateur plastique. Cette relation exprime que
l'incrément de déformation plastique est normal extérieur a la surface de charge. De plus, elle
explique le nom de potentiel plastique donné a la fonction de charge par analogie avec
I'écoulement des fluides parfaits ot le tenseur de vitesses de déformation dérive d'un potentiel
d'écoulement. Notons que dans le cadre de la thermodynamique des processus irréversibles,
l'incrément du tenseur de déformations plastiques dérive généralement d'un potentiel de
dissipation g(g,Vk> [811, lequel correspond a la fonction de charge f(g, Vk) dans le cas des

théories de plasticité associée.

En combinant la régle de normalité (AIV.3) et la loi de comportement élastique, l'incrément du
tenseur de déformations élasto-plastiques dg®P s'écrit sous la forme :

de? = [ce]'l do + dkgf— (AIV.4)
- = o

ol [Ce] est le tenseur d'élasticité. Cette relation permet, comme nous allons le voir par la suite,

de déterminer l'expression du tenseur d'élasto-plasticité [C"’p] en fonction du tenseur

d'élasticité, de la fonction de charge et de la relation exprimant G en fonction de €.

AIV.3. Fonction de charge de Von Mises

La fonction de charge de Von Mises, est donnée dans le cas d'un écrouissage isotrope par :

flg.p) =y 2lsl-o.(0) (AIV.5)

ol S est le déviateur du tenseur de contraintes ¢. Cette fonction de charge conduit avec la régle

de normalité (AIV.3) aux relations suivantes :

of 3 SU-

of _ 3% 3 dA
do; V21

et deP=,==S
- 2f8)°

(AIV.6)

On en déduit la norme du tenseur dgP dans le cas d'un chargement en traction simple :
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,_.

HdeP]| = de11 (AIV.7)

Les relations (AIV.6) et (AIV.7) conduisent & la relation suivante eatre le multiplicateur

plastique et le parametre d'écrouissage :

dA =dp (AIV.8)
En combinant la relation (AIV.4) transformée en :
of 8f of of
—:|C*|de® = —:dg +dp— C® AIV.9
do [ ] = 80 80 [ ]89 ( :

et la condition de consistance, df =0, qui s'écrit dans le cas la fonction de charge de Von

Mises sous la forme
Of 45— 99%(p)

do - dp=0 AIV.10
30 27 T p ( )
on aboutit a :
aa_o |c®Jag
dp = = (AIV.11)
dGe(p) _f [Ce} of
dp o do
Par la suite, Les équations (AIV.5), (AIV.8) et (AIV.11) permettent d'écrire :
(e
. dg ) 9o
dg = [c 1- dgeP (AIV.12)
= dce(p) of [Ce] of ||~
L dp 80' 80
On en déduit I'expression du tenseur d'élasto-plasticité :
&E
[cee]=[ce ] = = (AIV.13)
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olt le terme H représente le module d'écrouissage. Quand il s'agit de matériaux isotropes, le

tenseur d'élasticité [Ce] étant celui de Hooke, H(p) est lié au module de Young E et au

module tangent élasto-plastique E+(p) par :

- _ (AIV.15)

On introduit les deux scalaires G et €° qui représentent respectivement la contrainte équivalente
au sens de Von Mises et la déformation plastique équivalente cumulée, ces deux scalaires sont

définis par :

S| (ALV.16)

e=[@ o g I3ke?] (AIV.17)

Pour un essai de traction simple, G représente la contrainte de traction et €° la déformation

plastique cumulée suivant I'axe de la traction.
L'hypothése d'incompressibilit€ plastique permet d'écrire :

c:dg? = |§-|de?| =5 d&® (AIV.18)

Cette relation exprime que l'énergie de déformation plastique développée au cours d'un
processus de déformation est la méme que celle développée lors d'un essai équivalent en

traction simple dont la contrainte de traction est identique a la contrainte équivalente.

Notons que l'expression (AIV.12) du tenseur d'élasto-plasticité correspond a la fonction de
charge de Von Mises et aux lois de la plasticité associée. Cette expression s'écrit généralement,

toujours dans 1'hypothése des petites déformations, comme suit [107] :

- -

g 1“1

d
FC S |2
| ogP ac ag ag

Dans le cas des transformations finies, elle devient :

QJ
uQ

a

(AIV.19)

-
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S
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[CGP]=[C‘26] P, ” T (AIV.20)
e
Le tenseur [Ce] étant donné par :
og !
C°]= [1]+M[Ce}$ ] (AIV.21)

Dans le cas des schémas d'intégration explicites, la résolution de I'équation cinématique ne
nécessite pas l'introduction de l'expression du tenseur d'élasto-plasticité puisque la matrice
tangente est calculée 2 la fin de chaque pas de temps & partir des incréments du tenseur de

déformations et du tenseur de contraintes.

AIV.4. Détermination du tenseur des contraintes lors d'une analyse
numérique du comportement d'une structure ( [57] et [109])

Lors d'une analyse numérique du comportement d'une structure, on obtient a chaque incrément
de temps At, l'incrément du tenseur de déformations totales Ag entre les instants t et t+ At.
Celui-ci découle de la solution cinématique de 1'équation résultant du théoreme des travaux
virtuels appliqué a la structure. Pour en déduire le tenseur de contraintes, il est nécessaire
d'utiliser un modele de comportement élasto-plastique. Par la suite, nous utiliserons la loi
d'élasticité de Hooke et la fonction de charge de Von Mises, la relation exprimant le

comportement plastique étant représentée par la fonction E(EP). Nous rappelons que la lot

d'élasticité de Hooke est donnée par :

1+v v
£ = ——03 —— 00

5= %y (AIV.22)

ij
Sij étant le symbole de Kronecker, E le module de Young et v le coefficient de Poisson.

Le tenseur de déformations élastiques se décompose en une partie déviatrice et une partie

sphérique, et il en est de méme pour le tenseur de contraintes :
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€] et

[[e]
1l
1195}
|
8]
—

(AIV.23)

P étant la pression hydrostatique et I le tenseur unitaire. L'hypotheése d'incompressibilité

plastique permet d'écrire :

Q.
m|
o

dg® =de -

B | W

al
192}

el Efy =€y (AIV.24)

g et €, étant respectivement le déviateur et la trace du tenseur de déformations totales. La loi

de Hooke conduit aux relations suivantes:
S=2ue’ et p=-Kgy (AIV.25)
ol W est le module élastique de cisaillement et K le module de compressibilité.

Les équations (AIV.24) et (AIV.25) permettent d'écrire :

3 ABP \
§lc+At =2}l(§e‘[ +(A2—;6‘ R §‘t+At\]] (AIV.26)
- +At

ou encore .

AP (e
43— g, =2ue o g=(e +ae) (AIV.27)
T+ At

Cette relation conduit a :

(8o + 304E7 ) = 2\/;1

Cette équation est généralement non linéaire. Sa résolution par la méthode de Newton permet de

| +a¢f (AIV.28)

D'ou :

e°| + ¢ -3A§P] = E(EP‘HM) (AIV.29)

déterminer l'incrément de déformation plastique équivalente AgP et conduit a l'expression

suivante de la correction qu'il faudra apporter a ce dernier & chaque itération :
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ee

— P | _=[FP
o t+AS 3he j 6(8 ‘H:At) o dE(EP)
cP = ol =—7 AIV.30
3u+H deP ( )

Une fois la convergence atteinte, I'incrément de déformation plastique AgP est déterminé. On
en déduit la déformation plastique équivalente cumulée a l'instant t + At. Par la suite, on calcule

G|, 5,  partir de la loi de comportement plastique E(Ep). En utilisant la relation (AIV.27), on

détermine le déviateur §[+At du tenseur de contraintes a l'instant t+ At, duquel on déduit
I'incrément du tenseur de déformations plastiques entre les instants t et t+ At au moyen de la

relation suivante :
3 AgP
2 5]

AgP (AIV.31)

=II+A[
t+At

Dans le cas d'un probléme ot les trois composantes diagonales de I'incrément Ag du tenseur

de déformations totales sont données par la solution cinématique, on détermine la pression

hydrostatique p)Hm a l'instant t+ At en utilisant la relation (AIV.25). Dans le cas d'un

probléme en contraintes planes ou en contrainte uniaxiale, on utilise la relation (AIV.23). Ainsi,

on détermine le tenseur de contraintes gH . al'instant t + At.

A
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Résumé :

Le but principal de cette étude est la construction d’un modele de comportement pour décrire I’écoulement
viscoplastique des matériaux métalliques a structure cubique centrée dans le domaine de I’activation thermique.
Le modele proposé est développé a partir d’une approche semi-empirique basée sur les mécanismes micro-
physiques de déformation. L’essentiel de cette modélisation consiste en une reformulation des équations
d’évolution de la microstructure en tenant compte d’une nouvelle approche théorique, les variables
microstructurales étant la densité de dislocations mobiles et la densité de dislocations immobiles. Les résultats
de cette étude sont appliqués pour analyser les effets de la vitesse de déformation sur le comportement d’un acier
industriel codifié par le signe IFHR-340 sous des conditions de chargement a grande vitesse de déformation. Les
paramétres du modele sont identifiés pour cet acier a partir de résultats d’essais réalisés en traction uniaxiale
dans une large gamme de vitesse. Les prévisions théoriques du modéle permettent d’interpréter certains aspects
de I’écoulement plastique des matériaux métalliques & structure cubique centrée a partir de ’évolution de la
microstructure. Par la suite, le modele développé est implanté dans la version explicite du code de calcul
ABAQUS. Cette implantation a permis 1’utilisation de ce modéle pour analyser la réponse thermomécanique
d’une tole d’acier soumise a un chargement en traction dynamique. La comparaison entre les prévisions du
modele développé dans ce travail et celles du modeéle de Johnson-Cook montre clairement I'intérét des
avantages apportés par Iutilisation des modgles basés sur I’évolution de la microstructure.

Mots-clés : Loi de comportement ~Viscoplascité —Activation Thermique — Evolution de la
microstructure — Densité de dislocation — Vitesse de déformation — Eléments finis — Traction

dynamique.

Abstract :

The main aim of this study was to develop a viscoplastic constitutive model for BCC metals in the thermal
activation range. The developed model is deduced from the semi-empirical approach based on microphysical
process of deformation. In this formulation, we have introduced two internal variables, densities of mobile and
immobile dislocations, to describe the microstructure evolution. This modelling concerns essentially the
reformulation of the constitutive equations taking into account new theoretical approach. The results of this
study are applied to analyse the strain rate effects on plastic flow of industrial steel codified by IFHR-340 under
high strain rate. The model parameters are identified for this steel using experimental data obtained from simple
tension tests in a large range of strain rate. The theoretical analysis by the model allowed to explanation of some
aspects of the plastic flow of BCC metals from the point of microstructure evolution. The developed model is
implemented into the explicit version of the finite element code ABAQUS. In this part, the dynamic tensile test
of steel sheets is analysed using the proposed model to describe the process of deformation. The comparison
between the predictions of this model and those of the Johnson-Cook relationship show clearly the some
advantages revealed by the use of the models based on the microstructure evolution.

Key-words : Constitutive model — Viscoplasticity — Thermal activation — Microstructure

evolution — Dislocation densitie — Strain rate — Finite elements — Dynamic tensile.





