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ntroduction pénérale

INTRODUCTION GENERALE

L'étude du comportement mécanique des matériaux joue un rôle très important, d'une part,

pour I'interprétation des observations expérimentales qui sont parfois surprenantes et, d'autre

part, pour la conception de structures. De façon générale, les études préliminaires qui se font

dans le laboratoire avant de passer à 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 I'industrie tels que les procédés d'usinage et de mise en forme, sont généralement

répertoriées en deux catégories :

i- la première catégorie représente les études à l'échelle de la structure : devant le coût 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 à la géométrie de la structure,

à la nature de chacune de ses composantes et au type de chargement qui lui est imposé. La

validation expérimentale des résultats constitue l'étape ultime avant la réalisation finale de la

structure.

ii- la deuxième catégorie représente les études à 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 règle générale, la

caractérisation de ce comportement se fait au moyen d'essais mécaniques qui doivent être,

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 l'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

phénomènes observés, deux grandes classes de modèles sont généralement utilisées : les

modèles empiriques qui reposent sur des constatations purement expérimentales et les

modèles 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 à construire, à partir d'un

formalisme basé sur la dynamique des dislocations, un modèle d'écoulement viscoplastique

pour décrire les effets de la vitesse de déformation sur la plasticité des tôles d'un acier
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industriel en traction dynamique. Cet acier qui est codifié par le signe IFHR-340 (SOLLAC),

est utilisé dans I'industrie automobile pour la construction des sous-ensembles exposés au

crash.

Pour mettre la lumière 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 I'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'

l-La première partie sera consacrée à un ensemble d'essais mécaniques réalisés en traction

uniaxiale sur des éprouvettes plates, de I'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 I'activation thermique. Nous analyserons tout d'abord les résultats des essais

réalisés à I'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 mÔdélisation de

I'effet de la vitesse de déformation sur l'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 à leurs

mouvements. L'essentiel de cette partie consistera en une reformulation des équations

d'évolution de la microstructure à partir 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 I'identification

des paramètres du modèle pour I'acier IFHR-340. Par la suite, nous expliquerons certaines

caractéristiques du comportement plastique des matériaux métalliques à structure cubique

centrée, généralement observées lors des essais, à partir du modèle semi-empirique que nous

proposerons dans ce travail. Nous discuterons aussi dans cette partie des difficultés liées à un

tel modèle, celles-ci étant dues au grand nombre de paramètres que ce formalisme met en jeu

et au couplage entre ces différents paramètres.

3. La troisième partie sera consacrée à la mise en æuvre de ce modèle dans la version

explicite du code Abaqus. Pour cela, nous utiliserons le comportement du matériau sous

forme de fichiers correspondant à différentes températures et vitesses de déformation pour

simuler I'essai de traction dynamique et ce, dans Ie cadre de I'approximation adiabatique. Par
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la suite, nous proposerons de comparer les prévisions que nous obtiendrons à partir de cette
simulation avec les résultats de simulation du même essai utilisant le modèle de Johnson-
Cook. Pour cela, nous proposerons d'implanter ce dernier modèle dans la version explicite du
code au moyen du sous programme utilisateur VUMAT. Nous commencerons, donc, par un
rappel de l'ensemble des relations permettant cette implantation, le critère d'écoulement utilisé

étant celui de Von Mises. Nous implanterons également l'équation de conservation d'énergie,

toujours, dans le cadre de I'approximation adiabatique. Cette partie nous perrnettra, d'une part,

d'analyser la réponse en traction dynamique d'une éprouvette ayant la même géométrie et les
mêmes dimensions que l'éprouvette tôle utilisée lors des essais et, d'autre part, de comparer

les prévisions que nous obtiendrons à partir de I'utilisation des deux modèles.
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Chapitre I

Introduction

Les déformations d'une structure métallique, soumise à un état de chargement, peuvent être

élastiques ou inélastiques. Ces déformations colrespondent, à l'échelle microscopique, à des

déplacements réversibles ou irréversibles des atomes dans le réseau cristallin. La donnée d'une

fonction de charge conduir à la détermination de la frontière d'écoulement du matériau. Elle sert

en plus, dans le cadre de la théorie d'écoulement, à établir un lien entre le comportement en

chargement uniaxial et le comportement en chargement multiaxial. Le critère isotrope de Huber-

Mises II,2,3]aussi bien que les modèles de Perzyna [4], Bodner-Partom [5] et Chaboche [6]

constituent des exemples qui illustrent bien ce rôle joué par les fonctions de charge dans le cadre

de la théorie d'écoulement viscoplasttque.

Le comportement mécanique des matériaux est généralement formulé par des relations entre la

contrainte, la déformation, la vitesse de déformation et Ia température qui sont des variables

macroscopiques accessibles à Ia mesure. D'autres variables physiques liées à I'état de la

microstructure, accessibles ou non à 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 homogènes et isotropes est décrit de façon

satisfaisante par la loi de Hooke, il n'en est pas de même pour le comportement inélastique.

plusieurs approches ont été proposées durant les dernières décennies pour écrire des relations

constitutives décrivant l'écoulement plastique ou viscoplastique des matériaux métalliques.

Deux grandes classes de modèles se dégagent :

1- les modèles empiriques qui sont les plus simples et les plus utilisés. Ces modèles reposent

sur des constatations purement expérimentales et ne sont valides pour d'autres applications

(analyse d'un problème de structures, calculs de dimensionnement etc...) que dans le domaine

des conditions expérimentales où ils sont déterminés'

2- les modèles semi-empiriques qui se basent sur des constatations physiques à l'échelle

microscopique. Cependant, leurs formalismes peuvent comporter des relations empiriques et les

paramètres qu'ils mettent en jeu sont généralement déduits à partir d'un certain nombre

d'expériences ; c'est pour ces raisons qu'ils sont dits semi-empiriques. Néanmoins, ces

modèles peuvent rester applicables dans le domaine non exploré par I'expérience à condition

que les mécanismes physiques sur lesquels on se base pour expliquer la déformation du

matériau restent valables.
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I .1, Rappel sur les critères de plasticité

Le lien entre le comportement plastique en chargement uniaxial et celui en chargement multiaxial

se fait, nous I'avons signalé ci-dessus, par le biais des fonctions de charge tels que le critère
d'écoulement isotrope de Huber-Mises [1,2,3f,Ies modèles de Perzynal4l, Bodner-Partom

[5] et Chaboche [6] qui sont utilisés dans le cadre de Ia théorie de plasticiré et de viscoplasticité

pour des chargements bi et tridimensionels, ou encore les fonctions de charge de Hill [7, 8, 9],
de Budiansky [ l0] et de Ferron et col l .  [11] uti l isées pour l 'étude des instabil i tés des tôles. Ces

critères servent à déterminer la surface de charge dans i'espace des contraintes. L'écoulement

plastique survient quand Ia contrainte atteint cette surface et lorsque la condition de consistance

est satisfaite. L'évolution de la surface de charge est en général très complexe. Cependant, elle

peut être décrite de façon simple pa.r un écrouissage cinématique, isotrope ou mixte.

Nous discuterons brièvement dans cette partie du critère isotrope de Von

donnés dans I'annexe IV. Dans le cadre de la théorie d'écoulement et

associées, la règle de normalité conduit, lorsque I 'on uti l ise ce critère

isotrope, à la relation suivante :
? .{FP

c l € v  =  _ .  _ 5= 2  o=

Mises, les détails sont

des lois de plasticité

avec un écrouissage

(r.1 )

où dçl est I'incrément du tenseur de déformations plastiques, S la partie déviatrice du tenseur

de contraintes, d la contrainte équivalente et eP la déformation piastique équivalente cumulée.

Ces deux dernières grandeurs sont associées respectivement à la contrainte qui correspond à un

chargement équivalent en traction uniaxiale et à 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 o = (ro) est de grande

importance lors d'une analyse élasto-plastique d'un problème de structures (voir les équations

(AIV.l3), (AIV.14) et (AIV.28) de I 'annexe IV). Cette relation peut être écrite de façon

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 o ne dépend pas que de la déformation

EP, mais aussi de la température et de la vitesse de déformation ainsi que d'autres variables

associées à ia microstructure.
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I .2. Observations expérimentales

1.2.1. Sensibi l i té à la vitesse de déformation

De nombreuses études expérimentales mettent en évidence la variation de la contrainte

d,écoulement des matériaux métalliques avec la vitesse de déformation' Les courbes de la figure

I.1 ci-dessous, représententles résultats des essais de torsion réalisés par Costin etcol l '  [12] '  à

l'aide du dispositif des banes de Kolsky, sur des échantillons tubulaires d'acier laminé à froid'

Ces résultats montrent que le comportement du matériau est sensible à la vitesse de

déformation. En effet, la contrainte d'écoulement croît en fonction de Ia vitesse pour un niveau

de déformation fixé. Cette figure montre aussi que pour I'essai correspondant au chargement

dynamique i = 500 S-', la contrainte commence à diminuer à partir d'un certain niveau de

déformation. cette diminution s'explique par un adoucissement thermique dû à r'échauffement

du matériau et à sa sensibilité à la température (Zener-Hollomon [13])'
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Déformation,l

Figure 1.1 : Effet de Ia vitesse de cléformation sur le comportement d'un tube mince en acier

l } l sCRs lo rsc l , unessa ide to rs ion ,Cos t i ne tco l l . [ ] 2 ] .

Parmi les autres études mettant en évidence I'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 à structure cubique centrée (cc) et les

métaux cubiques à faces centrées (cFC) ; la limite d'élasticité est plus influencée que la forme

d'écrouissage pour les premiers, alors que c'est I ' inverse pour les seconds' Aussi ces
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observations indiquent que les courbes contrainte-déformation peuvent présenter dans le cas des

matériaux àétulliqu.s à structure CC deux Iimites 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 I.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 10-5 et 100 s-r et

pour des déformations comprises entre 0 et 42Vo. Cette figure qui présente les résultats de ces

essais sous forme de projection stéréographique de la surface T = t(y, y), montre que ce

matériau est très sensible à la vitesse de déformation et met en évidence les deux limites

d'écoulement évoquées ci-dessus.

0 . 2  0 . 3  0 . 4

déformation, y
. \3

Ftigure 1.2 : Projection stéréographique de la surface T = t(f , y1 obtenue à panir d'essais

de cisaillement pur réalisés sur des tubes minces de fer ( 0.05Vo de Carbone), Klepaczko IH].

Dans le cas des matériaux métalliques à structure CC, l'évolution de la contrainte d'écoulement

en fonction de la vitesse est généralement décrite par le schéma présenté sur la figure I.3 ci-

dessous. Ce schéma correspond à un niveau de déformation fixé et à une tempérafure initiale ne

dépassant pas le tiers de la température de fusion Tn., du métal.
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g = Constante

zone 1 i
. . _ _ - . . . - - . . . . i .

zone2 zone 3

-6 -3036

Vitesse de déformation, log(à [s-'] )

Figrtre 1.3 : Schéma illustrant l'influence de la vitesse de déformation sur la contrainte

d'écoulement des matériaLLx. métalliques à structure CC, Rosenfield et Hahn [19].

Cette figure montre I'existence de trois domaines de vitesse déformation. Le premier domaine

correspond à des chargements lents, la contrainte, y est très faiblement sensible, voire insensible

à la vitesse. Cette zone est marquée par la prédominance des mécanismes de déformation

athermiques. Le second conespond à 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 troisième domaine correspond à des chargements très

rapides, la contrainte d'écoulement y est très fortement influencée par la vitesse. Probablement,

les mécanismes d'amortiss_ement visqueux sont prédomrnants et le métal se comporte coûIme un

fluide visqueux dans cette demière zone. Nous essayerons d'expliquer ces observations quand

nous aborderons les mécanismes physiques de déformation.

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

les zones (1) et (2) de la figure l.2par I'une des deux expressions suivantes :
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Dans le cas de cisaillement pur, elle s'exprime par :

(r.2-i)

(r.2-ii)
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Dans la zone (3), la sensibi l i té à la vitesse de déformation s'écrit  dans le cas de traction-

compresslon :

(r.3-i)

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

(I.3-i i)

Le coefficient I correspond dans cette zone de vitesse à la viscosité du matér'iau.

1.2.2. Sensibi l i té à la température

Une grande partie de l'énergie de déformation plastique d'une strucfut'e métallique soumise à un

état de chargement donné, se dissipe sous forme d'énergie thermique. Il peut en résulter de très

fortes élévations locales de la température et, par conséquent, une diminution de la résistance du

matériau. En effet, plusieurs travaux montrent uqe sensibilité de la contrainte d'écoulement à la

température (Zener-Hollornon [13], Eleiche-Campbell [20], Eleiche-Duffy 1211, Chiem-

Klepaczko 122) entre autres). I es courbes de la figure I.4 ci-dessous repr'ésentent les résultats

des essais de torsion réalisés à une vitesse de déformation de 103 s-l par Eleiche et Campbell

sur un acier doux. Ces résultats montrent que Ia contrainte d'écoulement est sensible à Ia

température. Cette sensibilité qui est due à l'évolution de la microstrncture avec la température,

déoend de la nature des mécanismes de déformation.

[âoln" = 
LaË .l,.,

1 1 l

l d r l
1.= l ; l

I  a ) , /  |
L -  |  J y . T



Chapitre I

-r00
4

à
P ?^^

É
,

6  
L w v

Q

100

Température, T[K]

Figure 1.4 : Effet de la température sur le comportement d'ttn acier dottx chargé à une grande

vitesse, Eleiche' CamPbell [20 ].

Dans le cas de traction-compression, Ia sensibilitj a t^ t.-perarure est quantifiée par :

[âo lu" = 
Lât.],. ,

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

(I.4-i)

(I.s-i)

(I.s-ii)

l d t lv. /= l ;= l'  
L d r  J v ,  y

(I.4-ii)

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

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

d'écrouissage du matériau Par :
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Comme neus le verrons par la suite. les mécanismes physiques qui régissent la déformarion

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, cel les-ci dépendent du matériau en question et de I 'histoire de ses changements

microstructuraux. Les ordres de grandeur f ixés ne sont, donc, donnés qu'à t i tre indicati f  et i l

faudra les prendre avec précaution.

Par la suite, nous qualifions une vitesse de déformation e par les termes faible, intermédiaire,

é levée ,  t rès  é levée  ou  ex t rêmement  é levée  respec t i vemen t  s i  ê<10-1 ,  10 - l  <è<102 ,

102  <e<5  103 ,  5  103  <e< los  ou  105  <e .

L2.3. Inf luence du trajet de chargement

Plusieurs essais réalisés avec des sauts de vitesse ou de température montrent I'effet du trajet de

chargement sur le comportement plastique des matériaux métal l iques. Sur la f igure I.5 ci-

dessous, nous présentons les résultats des essais réalisés par Klepaczko et Duffy [23] sur un

acier laminé à chaud AISI 1020. Ces essais sont réalisés au moyen d'un disposit i f  de torsion

basé sur la technique des barres de Kolsky. Cette figure montre d'une part, les courbes

contrainte-déformation à vitesse constante pour deux valeurs i i  = 5'10-a et ;{t  =1 i03 et,

d'autre part, les courbes correspondant aux essais avec saut de vitesse de y1 à Yr. On remarque

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

courbe intermédiaire) dépassent à part ir d'une certaine valeur de déformation les niveaux

correspondant au test réalisé à vitesse constante it .

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. i24l

sur du ci.livre polycristallin (figure I.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 à vitesse constante 1ç, Aussi nous remarquons que dans les deux

cas, la courbe intermédiaire tend à rejoindre progressivement la courbe qui correspond au test

réalisé à vitesse constante ys.

l 1
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Déformation de cisaillement, T

Figure 1.5 : Résultats d'essais de saut de vilesse réalisés sur Lm acier laminé à chaud AISI

1020, Klepaczko et DuffY [23].

0 02 
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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 l25l sur du cuivre

polycristallin, ont conduit à des résultats analogues à ceux présentés sur la figure I.6' Sans

revenir à tous les travaux réalisés dans ce domaine, nous résumons la situation par les figures

1.7 etl.8 ci-dessous (Klepaczko 126l et Klepaczko-Duffy l23l).La figure I.7 schématise les

résultats des essais de saut de vitesse et de température pour les métaux CFC. Sur la panie (a)

de cette figure, on représente les courbes contrainte-déformation du métal pour deux vitesses e1

et ès, la température étant la même pour les deux chargements' La courbe intermédiaire

représente la réponse du métal après un changement de vitesse à un certain niveau de
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déformation t i ,  la vitesse init iale étant ei. On remarque que cette courbe ne rejoint pas

instantanément celle qui correspond à la vitesse e1 i après une réponse instantanée représentée

par la quantité Ao., la courbe intermédiaire tend progressivement vers la courbe correspondant

à la vitesse èi. L'effet de I'histoire de chargement est représenté par la quantité Aop. On fait

les mêmes constatations sur la partie (b) de la figure I.7 où 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 après un changement de vitesse ou de température,

dépasse cette fois-ci la courbe représentant I'essai à vitesse constante tg ou à température

constante Tç i c'est l'une des différences entre le comportement des matériaux métalliques à

strucrure CC et celui des matériaux à strucrure CFC.

( a )

:4)

CJ

O

( a )

h

(J-
o

:(.)
dJ

Q

( b )

{.)

:a)

U

( b )

,.

()

:a)

O

C)

1Àô. -.t'+-z - '/
/A,o,î.__L

j
; t
: r

L

i

Déformation, e

r , .
I

Déformation. e

T
I

l,t",rtç
%çyj
-"t i,' i

T.
I

Déformation, e

Figure 1.7 : Schémas représentatifs de I'ffit du trajet de

métaux CFC, Klepaczko

Déformation, e

chargement sur Ie comportement des

t261.

Tf

1

I3



Chapitre I
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Figure I.B : Schémas représentatifs cle l'effet du trajet de chargement sur le comportement des

métaux CC, KlePaczko et Duffi' [23]'

Ces observations montrent I'influence du trajet de cÉargement, et donc des changements

microstructuraux sur le comportement du matériau. La réponse instantanée Ao, correspond à

une microstructure quasi-constante alors que celle différée Ào5 correspond aux changements

de cette microstructure au cours de la déformation. Nous discuterons en détail, dans le cadre du

chapitre III, du rôle que joue l'évolution de la microstructure lors de la déformation plastique

des matériaux métalliques à structure CC. Aussi nous discuterons dans le même chapitre, de

l'influence de I'histoire de la microstructure sur l'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 cristal-lin. La schématisation d'un

cristal parfait sans défaut ne peut rendre compte que des déformations 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

rôle déterminant lors de la déformation plastique des matériauK métalliques. Pour cette raison,
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nous rappelons dans la part ie suivante I 'essentiel de la théorie des dislocations et des

mécanismes physiques qui contrôlent la déformation plastique dans les strucfures cristallines.

I .3. Dislocations et mécanismes physiques de déformation

I .3.1.  Not ion de dis locat ion

Dans le but d' interpréter théoriquement les gl issements des plans cristal l ins lors de la

déformation plastique des métaux, le concept de dislocation a été introduit pour la première fois

en 1934 par Taylor 127), Orowan [28] et Polanyi [29]. Mais I'idée existait bien avant, dès 1907

Volterra l30l avait évoqué pour Ia même raison des discontinuités élastiques linéaires qu'il avait

appelé distorsions, celles-ci allant prendre plus tard le nom de dislocations. Plusieurs travaux

ont contribué à 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 col l .  [32], ont pu

observer celles-ci à I'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 lèvres de la coupure et on

remplit de matière I'espace vide créé entre celles-ci. On recolle le matériau le long des deux

lèvres 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 I'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 6, est appelé vecteur de Burgers t33]. Deux cas part icul iers 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 à sa ligne.

Elie est dite vis si ces deux vecteurs sont parallèles. Une dislocation non rectiligne peut

évidemment avoir un caractère mixte, i.e. coin en un point et vis en un autre.

T5
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Figure L9 : Schématisation des dislocations coin, vis et mixte, FriedeL [34].

1.3.2. Observations microscopiques

Lorsque plusieurs centaines de dislocations parviennent à 1a surface d'un cristal, elles créent des

marches assez importantes et peuvent donc être observées à I 'aide d'un microscope

électronique. Elles sonr visibles sous forme de traînées noires. Des études basées sur la

microscopie électronique à transmission et I'analyse aux rayons X ont été réalisées par Burgahn

et coll. [35] sur un acier XC45 initialement dans un état standard, pour caractériser I'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 à un niveau de déformation plastique ep = 5Vo, à I'aide du microscope électronique

à transrirission, après des essais de compression quasi-statique ( e = 3xl0-3 ,-1 , figure I' 10-a)

et dynamique ( e = 103 s-l, figure I.10-b) réalisés à une température T = 293 K.

I6
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Figure 1.10 : Structures de dislocations observées par microscopie électronique à

transmission sur un acier XC45 après des essais de compression, Btrgahn et coll. [35].

a : Strtrcttrres de dislocations observées après un essai quasi-statiEte (è= 3x10-3 s-l)

b : Structures de dislocations observées après un essai dynamique 1e = 103 s-1.)

Cette figure tnontre des variations caractéristiques du réseau de dislocations, lorsque 1a 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 lL

par unité de volume V. Cette densité, que I'on exprime en cm-', est généralement mesurée à

partir des analyses d'observations par microscopie électronique ou encore à partir d'études

basées sur la diffraction des rayons X, Burgahn et coll. [35] et Ostwaldt et coll. [36].

I.3.3. Mouvements de dislocations dans les structures cristallines

A l'échelle microscopique, les déformations plastiques dans les structures cristallines

conespondent aux déplacements relatifs d'atomes stables, après relâchement 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 à une mobilité de dislocations qui peut correspondre dans le cas des

températures élevées à des mécanismes de glissement dévié ou de montée. On peut donc

qualifier les dislocations de porteuses de la déformation plastique.

I /
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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 à 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 à son plan de glissement avec un transport de

matière, 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 à un ensemble d'obstacles qui s'opposent à

son déplacement. Elle se trouve soumise en présence d'un champ de contraintes extérieures, en

plus de la cission inteme qui provient de la résistance imposée par ces obstacles, à 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 1B, est appelée contrainte résolue de cisaillement. Elle est

reliée à la contrainte d'écoulern:ent en cisaillement I ou en traction-compression o par les

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

T = F t . T R

o = F o . T R

F, et Fo étant des coefficients d'homogénéisation.

I .3.4. Mécanismes physiques de déformation

(I.6)

Plusieurs mécanismes peuvent assister les dislocations afin de surmonter les obstacles

s'opposant à leurs déplacements dans le réseau cristallin, et sont donc responsables des

déformations perrnanentes. Ces mécanismes dépendent de la nature du matériau, de son énergie

interne. de l'état de la microstructure et des conditions de chargement (vitesse de déformation et

température). Pour des vitesses de déformation, Ë, n'excédant pas 5'10' s-', la variation de Ia

contrainte d'écoulement des métaux en fonction de la température à un niveau de déformation

fixé, est généralement schématisée par la figure ci-dessous.
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Figure I.Il : Schéma illustrant la variation de la contrainte d'écoulemerLt des métaux avec Ia

température, Rosenfield et Hahn []91:

Cette figure montre I'existence de trois zones différentes.

1,- Dans la première 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 I'on augmente la température. En effet, l'agitation des atomes apporte de

l'énergie thermique aux dislocations. Il en résulte une diminution de l'énergie mécanique

nécessaire à celles-ci pour suffnonter ces obstacles, et donc une diminution de la contrainte

appliquée.

2- Dans la deuxième zone, on remarque un plateau athermique : la contrainte y est très

faiblement influencée par la température. Dans cette zone, la déformation est régie par les

obstacles non localisés, qui ne sont pas inf luencés par I 'agitat ion thermique. L'énergie

nécessaire au franchissement de ces obstacles pa.r une dislocation est donc entièrement fournie

par le travail de la contrainte appliquée. Ce qui explique le fait que dans cette zone le métal est

très faiblement sensible à la température'

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

dislocations vis.

3- Dans la troisième zone, le matériau présente de nouveau une sensibilité à la température.

L'énergie thermique peut contribuer à la mobilité ou à la création d'autres défauts, ce qui
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entraîne différents mécanismes de déformation (fluage contrôlé par diffusion de lacunes, de

joints de grains ou d'atomes etc...). Dans cette zone où Ia température est très élevée, la cission

tangentielle dans le plan de glissement n'est plus la seule composante active de Ia contrainte

appliquée. Sa composante normale au plan de gl issement ainsi que ses composantes dans

d'autres plans de déviation possibles peuvent devenir actives. On assiste donc dans cette zone,

à des mécanismes de f luage et à des déplacements possibles par gl issement dévié de

dislocations vis et par montée de dislocations coins'

Reprenons maintenant la figure I.3 qui schématise la variation de la contrainte d'écoulement en

fonction de la vitesse de déformation.

1- Dans Ia première zone, ce sont les obstacles non localisés qui contrôlent la déformation. La

résistance de ces obstacles au mouvement d'une dislocation ne dépend pas de sa vitesse de

déplacement, ce qui entraîne une insensibilité de la contrainte d'écoulement à la vitesse de

déformation.

2- Dans la deuxième zone, la déformation est régie par les obstacles thermoactivés' La vitesse

de déplacement d'une dislocation dépend de I'importance de I'activation thermique, ce qui

explique la sensibilité de la contrainte vis à vis la vitesse de déformation. Nous allons voir la

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

3- Dans la troisième zone qui est marquée par une très 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 à la résistance des obstacles, à des forces de nature visqueuse, quijouent

un rôle primordial lors de la déformation des métaux en régime très rapide. Plusieurs modèles

partent de I'hypothèse d'un amortissement visqueux linéaire à l'échelle microscopique et

aboutissent à des lois constitutives semblables à celles décrivant Ie comportement des fluides

visqueux Newtoniens. Cette viscosité est due à une dissipation de l'énergie des dislocations par

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

On sait que dans les métaux, la célérité des ondes élastiques de cisai l lement l imite

supérieurement la vitesse de gl issement des dislocations vis. Lors d'un chargement

extrêmement rapide permettant à ces dislocations d'atteindre des vitesses considérables, en

comparaison avec cette célérité, apparaissent des effets analogues à 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 mécanismes de déformation des métaux dépendent donc de la nature du matériau, de son
énergie interne, de l'état de la microstructure et du domaine de la température et de la vitesse.
Cependant, les essais macroscopiques sont insuffisants pour parvenir à une identification sûre
et complète de ces mécanismes. Ces essais peffnettent de déterminer l'évolution des variables

macroscopiques, mais ne rendent pas compte de l 'évolution de la microstructure. Les

expériences macroscopiques doivent être accompagnées d'observations microscopiques pour

déterminer l'état des dislocations et des autres défauts dans le réseau cristallin. De plus, les

résultats de ces observations doivent être corrélés aux prédictions des modèles 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
jeu 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 :

TEIvIPERATURE t.Cl

400 800 1200

0  0 . 2  0 . 4  0 . 6  0 . 8  t . 0
Tempennre adim ensionnée T/T.

Figure 1.12 : Carte de déformation du chronium ; diamètre du grain de I'ordre de 100 1-tm,
Frost et Ashby [38].

Nous allons voir dans la partie suivante que dans le domaine de I'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 ieu.
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Chapitre I

En résumé, les mécanismes physiques de déformation dans les réseaux cristallins sont classés

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

1- les mécanismes athermrques.

2- les mécanismes thermoactivés.

3- les mécanismes de fluage contrôlé par Ia diffusion.

4- les mécanismes d'amortissement visqueux.

Par la suite, nous nous l imiterons au comportement des métaux CC dans le domaine de

température n'excédant pas le tiers de la température de fusion du métal et dans le domaine de

vitesse de déformation où les effets d'amortissement visqueux sont négligeables.

1.4. Théorie de I 'activation thermique

I.4. t ,  Equat ion d 'état  régissant  le f ranchissement d 'un obstacle

local isé

Lorsqu'une dislocation est en interaction avqc 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'après Conrad [39]) :

-Ac(t-,T)

KT
,-oI (r.7)

où le facteur pré-exponentiel Vo est lié à la fréquence fondamentale d'oscillations du segment de

dislocation impliqué par l'activation, alors que le terme 
"*p(-LG/U1) 

.tt lié à la probabilité, au

sens de Boltzmann, du franchissement de la barrière d'énergie AG par ce Segment' Le facteur

Vo s'écrit :
*

bA
V ^  =  - - ' V ^u l '

I étant la longueur du segment de dislocation impliqué par

Boltzmann, vo Ia fréquence de Debye dont la valeur est l0l3

dislocation au cours de I'activation thermique.

(I.8)

I'activation, k la constante de

s-l et A* I'aire balaYée Par la
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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 à 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 1*, celle-ci représente

la partie de la contrainte appliquée, qui contribue à I'activation de l'obstacle. Les deux quantités

d,énergie G(T) et AG sont liées par l'équation suivante, V* étant le volume d'activation :

ac(c., r) = G(r)- J" v.(E) dE

Soit t i(T) la contrainte intr insèque imposée par I 'obstacle,

contrainte de Peierls-Nabarro dans Ie cas des réseaux CC ou de

forêts de dislocations dans le cas des réseaux cFC. Les deux

AG(c-,T) s'écrivent :

c(r)= [l u-(E) dE et aG = J'* v-(E) de

La vitesse de déformation plastique résultant

mobiles de densité p, animées d'une vitesse

relation d'Orowan [42] :
io  =  P.  'b 'v

En combinant les deux relations (I.7), (I.8) et (I. i2), on obtient l'équation suivante :

(I.e)

i l  s 'agit typiquement de la

Ia contrainte imposée Par les

quantités d'énergie G(T) et

plusieurs auteurs tels que Ono [40] et Kocks et coll. 141l se sont intéressés au profil d'une

dislocation dans un champ de potentiel. Il ressort de leurs études que l'énergie libre d'activation

AG s'écrit en fonction de la contrainte effective t- et de la température T sous la forme

suivante :

rc(r., r) = c(r) ['-[.+l'l'
L  \ ' t ' '  t  ' r  )

où les coefficients p et q caractérisent la géométrie de l'obstacle à franchir. Pour que

paramètres aient une signification physique, leurs valeurs doivent être comprises

in te r va l l es  0<p< l  e t  13  q32 , l 4 I l .

(r.1 1)

(r.10)

ces deux

dans les

(r.r2)

(I.13)

du mouvement d'un ensemble de dislocations

moyenne de déplacement V, est donnée par la
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où le termç pré-exponentiel io est donné par :

^ , 1  = ôt o  r m

A
I l  =  , r

l -

. n . v D  . b 2

(r.14)

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

des vallées de Peierls.

La relation (I.i3) représente une équation d'état qui régit le franchissement thermoactivé d'un

obstacle localisé. En règle générale, tout processus thermoactivé suit à une loi de cette forme ;

c'est l'équation d'Anhénius. La microstructure intervient dans cette équation par le biais de la

densité de dislocations mobiles Pm'

Signalons que si Ia vitesse de déformation est trop élevée, le temps caractéristique que met une

dislocation pour franchir un obstacle thermoactivé devient très important par rapport au temps

qui lui est nécessaire pour passer entre deux obstacles. Par conséquent sa vitesse n'est plus

déterminée à partir de I'expression (i.7) qui décoirle de I'activation thermrque.

1.4.2. Uti l i té de quelques grandeurs l iées à I 'activation thermique

Vu l,importance du volume d'activation V* et de l'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 :

ÂH=AG+T ^S (r.1s)

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

désordre à I'intérieur du système thermodynamique' Cette entropie est donnée par :

(ônc)o'= -[,'r.

En général, la relation (I'9) s'écrit sous la forme :

(r.16)

(I.17)ac(t-,  t)= c(r)-r ^s-p AV-iJ u-(g)oE
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où ^V es! la variation de volume du système thermodynamique et p la pression que celui-ci

subit. Le terme T.^S qui représente la variation d'énergie interne du système due au désordre

à I'intérieur de celui-ci, est souvent négligé quand il s'agit de basses températures. Dans le

cadre de I 'hypothèse d' incompressibi l i té plastique, on néglige le terme p.AV et on retrouve

donc l 'équation (I.9).

Le volume d'activation, V*, est donné en fonction de l'énergie libre d'activation, AG, par:

(r.18)

En dérivant I'expression de AG que I'on déduit à partir de l'équation d'Arrhénius (I.13), par

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

u-=-r+'l
\ dÎ )-r

v*=kr[y),

aH=k,'[#)..

(r.1e)

D'après cette relation, le volume d'activation apparaît comme une mesure de la sensibilité de la

contrainte à la vitesse de déformation. On peut donc mesurer sa valeur en faisant des sauts de

vitesse au cours d'un essai à température constante.

De même, en dérivant I 'expression de ln(y) que I 'on déduit à part ir de l 'équation (I.13), par

rapport à la température et en utilisant les relations (I.15) et (I.16), on aboutit à I'expression de

I'enthalpie libre d'activation :

(r.20)

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

les relations (I.19) et (I.20), et en considérant un essai à vitesse de déformation constante, on

obtient :

ÂH = -V- (r.2r)

Donc, en mesurant le volume V* et en faisant des sauts de température au cours d'un essai à

vitesse de déformation constante, on peut déterminer la valeur de AH. La mesure de ces deux

paramètres, à partir d'essais différentiels, peut conduire à identifier ou au moins à restreindre

I'ensemble des mécanismes de déformation mis en jeu. Cette identification qui se fait au moyen

'[#),
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de compargison des résultats de I'expérience aux résultats prévus théoriquement pour chaque

mécanisme, n'est pas toujours évidente et doit être conéiée à des observations microscopiques.

I .4.3. Cas des matériaux métall iques à structure cubique centrée

Dans le domaine d'activation thermique, les obstacles qui contrôlent le plus la déformation

plastique dans les réseaux CC sont les valiées de Peierls-Nabarro (Dom et Rajnak [43])' Celles-

ci imposent une résistance intrinsèque 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 I'on appelle énergie d'activation G(T) Le franchissement

d,une valiée 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 I.I3 : Franchissement d'une vallée par formation d'un double décrochement ; G(x)

est le potentiel de peierls-Nabarro, A et B sont les points d'ancrage de la dislocation, d* est la

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

Lorsqu'une dislocation est ancrée en deux points A et B (f igure I '13 ci-dessus)' une

constriction locale puis un arc critique se forment successivement pour perrnettre à la dislocation

de sauter vers la vallée suivante. La totalité de la dislocation franchit I'obstacle après une

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

Les modèles 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 S,, l iées à l 'état de la microstructure (densité de dislocations, diamètre du grain

etc...),  peuvent entrer en jeu pour décrire le comportement plastique ou viscoplastique du

matériau. On cherche le plus souvent à déterminer des relations unidimensionnelles. Leur

uti l isation dans les codes de calcul pour accéder au comportement d'une structure en

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

Dans I'hypothèse des petites déformations, on découple de façon additive la déformation

élastique e. et celle inélastique ou pernanente ep qui peut être plastique, viscoplastique ou

thermique. Les relations unidimensionnelles qui décrivent le comportement plastiqûe ou

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

n(o,  eo,  ro ,  p ,  t  )=  o  $.22)

Dans le cas des approches basées sur I'évolution de la microstructure, elles s'écrivent :

F(o ,  eo ,  p ,  T ,  S . ;  )=  0
(r.23)

Dans la suite,les variables o, tp et eo peuvent correspondre dans ces relations aux quantités

équivalentes o, eo et ëp .

I .5.1. Modèles empiriques

Les relations empiriques sont déduites d'études purement expérimentales. Leurs expressions

sont généralement simples et ne comportent pas, contrairement à certaines relations semi-

empiriques, un nombre trop élevé de paramètres. Ainsi, elles sont relativement faciles à mettre

en oeuvre dans les codes de calcul. Parmi les premières lois de ce type, citons celle de Ludwik

[44] qui s'écrit sous la forme :

o=oo+A.eon+p log(e ) (r.24)

où les paramètres A et n sont liés à l'écrouissage du matériau alors que p quantifie Ia

sensibilité à 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 à 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 l'écoulement viscoplastique des matériaux vis à vis de la

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

constitutives de la forme :

L - n (r.2s)

T étant la contrainte de cisai l lement, Tp la déformation plastique de cisai l lement et les

paramètres yo, io et \ des valeurs de référence respectives de la déformation, de la vitesse de

déformation et de la tempérarure. Les paramètres A et n sont liés à l'écrouissage du matériau

alors que les exposants v et m caractérisent respectivement I'adoucissement thermique et la

sensibilité à la vitesse de déformation. La forme de Ia relation (I.25) suppose que les effets de

I'adoucissement thermique, de l'écrouissage et de la sensibilité à la vitesse sont découplés. Or,

on sait qu'il existe une dépendance 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 à la vitesse m en fonction de Ia tempérarure. Cette relation s'écrit :

(r.26)

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

sont schématisées sur la figure suivante :
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Figure 1.14 : Influence de Ia température sur les cofficients A, n et m dans le cas des

métaux CFC, Klepaczko [47].

Des formes similaires à l'équation (I.26) ont été utilisées par Clifton et coll. [48], Fressengeas

et Molinari 149,501, Klepaczko et col l .  [51]. Parmi les autres formulations empiriques

.t
'J)

\c)
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proposées dans la littérature'par un grand nombre d'auteurs, nous nous limiterons à la citation

de celles de Johnson-Cook 152,531, 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 éléments finis Abaqus [57], elle s'écrit sous la forrne

suivante :

o = A(T) eon(r) [r * n1r1 éo'/n(r)] (r.27)

( r .28)

où le  terme A(T)eon( t ) . r ,  souvent  noté oo(eo ,T) ,  les paramètres A et  n  sont  l iés à

l 'écrouissage du matériau alors que B et p caractérisent la sensibi l i té à la vitesse de

déformation. L'effet de l'adoucissement thermique intervient dans les expressions de ces

paramètres qui s'écrivent en fonction de la température.

Une autre relation constitutive très utilisée dans les codes de calcul en dynamique rapide est

celle de Johnson-Cook [52], celle-ci s'écrit sous la forme :

o=[^+B eo [ r -O ' l  où  9= 
T-To

L  l  T . -To"l [,*. '"|,9.')l'L  \e ' l l

\ et eo étant des valeurs de référence de la température et de la vitesse de déformation et T* la

température de fusion du matériau. Les coefficients A, B, C, n et r constituent l'ensemble

des paramètres du modèle. Pour une température T = To et une vitesse Ê = éo, l'équation se

réduit à celle de Ludwik et le paramètre "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 à la vitesse. La forme de la relation (L28) prévoit I'effondrement de la contrainte

d'écoulement à la température de fusion, T., du matériau.

Plusieurs auteurs ont contribué à la détermination des paramètres de ce modèle 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 paramètres sont regroupés

dans la référence [52].

Le modèle de Johnson-Cook, vu sa forme simple, est facilement adaplable aux codes de calcul.

De plus, il présente I'avantage de ne pas comporter un grand nombre de paramètres à identifier.

Cependant, dans ce modèle, les effets de l'écrouissage, de I'adoucissement thermique et de Ia

sensibilité à la vitesse de déformation sont considérés séparément.

29



Chapitre I

1.5.2. Modèle quasi-empirique basé sur la loi en puissance

En se basant sur la relation constitutive (I.26)et sur l'équation d'Arrhénius (I.13), Klepaczko

[58] propose une formulation quasi-empirique pour décrire le comportement des matériaux

métalliques lorsque I'activation thermique est prépondérante. Pour cela, il introduit le paramètre

deZener-Hollomon [13] donné Par :

(r.2e)

Lorsque la déformation est régie par un seul mécanisme, AG correspond à l'énergie libre

d'activation de ce dernier. Par contre, si plusieurs mécanismes concourent au contrôle 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 I'introduction du paramètre de

Zener-Hollomon. Dans ce modèle, 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 :

/ \
l è ^ l' 7  _ t  v  I

" - l  .  I
\ e o , i

o = c(o)  (eo +eo; ' ' (o) [z* (o) ] *n  ( .0

r0
( x )= {
\  ,  l l

l r

r^c)expt -  |^\k r /

-è") où o=+
fm

( r .30)

La fonction C(O) étant donnée Par :

(r.31)

L'opérateur (x) utilisé dans l'équation (I.30) s'écrit :

pour  x<0

pour  x>0
(r.32)

Les coefficients C, p et q sont des constantes du matériau, Tn., sa température de fusion alors

que eo et êo représentent une déformation de référence et une vitesse critique. Lorsque la

vitesse de déformation dépasse la valeur to, le modèle prend en compte les mécanismes

d'amortissement visqueux. C'est donc le terme lié à la viscosité, dans l'équation (I.30), qui

I'emporte lorsque les vitesses sont très élevées. Par contre, lorsque I'on est dans le domaine de

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

Pour les métaux CFC, les fonctions n(@) et m(O) s'écrivent :

c(o)= c [ r  -  (o -  p)  exp(q (1-  o)) ]

30



Chapitre I

où les paramètres I1o, c[1 , cL2 ët Oo sont caractéristiques du matériau. Quant aux métaux à

structure CC, ces deux fonctions sont données par :

n(O)  =  no  ' (1 -  O)  pour

[o' O pour
m(O) = {\  -  /  

[o,  (o -  o")  pour

p(o)=u" 
[ t -(o) : .0[ , .  ( t  (à)) ] ]

o<1
o<0.5
0.5<o<l

(r.33)

(r.34)
n(o;= "" f pour  O< l

m(O)  =  (a .O) .exp ( -b  O)+  Go  .O '  pou r  O  <  I

où les paramètres a, b, cro et r sont des constantes caractéristiques du matériau. Pour ce qui

concerne le module de cisaillement élastique p qui apparaît dans la relation (I.34); il est donné

en fonction de la température, T, par I'expression empirique universelle suivante [59] :

(I.3s)

où 0* est une constante liée au matériau et pro le module de cisaillement à 0 K.

I .5.3. Modèles basés sur les mécanismes physiques de déformation

Introduct ion

L'étude des mécanismes physiques de déformation à l'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

métall iques (Johnston et Gilman [60], Gil l is et Gilman [61], Gilman 162,631, Kocks [64],

Mecking-Kocks [65], Estrin-Mecking [66], Follansbee-Kocks 1671, Zertlli-Armstrong [68]

etc...). Ces modèles sont basés sur les mécanismes physiques de déformation et sur l'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 paramètres, 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 (paramètre dont on ne connaît pas jusqu'à présent une technique de mesure).

Néanmoins, ces formulations permettent d'expliquer les évolutions des variables

macroscopiques à partir des mécanismes physiques de déformation et de l'évolution de la

microstructure. Dans cette partie, nous nous intéresserons plus particulièrement aux modèles
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basés sur l.es concepts physiques de I'activation thermique et de Ia mobilité des dislocations, et

nous discuterons également de façon non exhaustive des modèles l iés aux mécanismes

d'amortissement visqueux.

I .5.3.1.  Modèle de Gi lman

Nous avons vu dans la partie consacrée à la théorie de I'activation thermique, qu'il existe une

certaine correspondance entre la vitesse moyenne, V, de déplacement des dislocations et la

contrainre effective, r* ,  ( d'après les relations (I.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, V, de déplacement d'une dislocation et la contrainte appliquée, T , sous Ia

forme:

v = v (r.36)r-D)' exp l  -  I
\  T /

où le facteurpré-exponentiel, v*, est une limitesupérieure 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 traînage (contrainte provenant de Ia résistance imposée par les

obstacles aux déplacements des dislocations dans le réseau cristallin ). Par la suite, Gilman162,

631 propose d'écrire une relation constitutive du matériau en combinant l'équation (I'36) avec la

relation d'Orowan (I.I2), puis en quantifiant I'accumulation de la densité, Prn, d" dislocations

mobiles par une équation d'évolution. La combinaison des deux relations (I '12) et (I .36)

conduit à Ia relation suivante :

(I.37)

Pour quantifier l'évolution de la densité, P* de dislocations mobiles, il faut connaître à chaque

instant leur nombre dans I'unité de volume du cristal. D'après Gilman, ce nombre ne peut être

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 à leurs déplacements'

Les dislocations tendent à 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 frontières des grains (oints de grains), avec possibilité d'ancrage. Gilman définit

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

x le processus de multiplication des dislocations aux faibles déformations.

o - ,n[p* u 'c, ' ]
1 [ Y p )
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* I'approche 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 densité moyenne, p, de dislocations serait proportionnel à la déformation

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

dislocations au cours de la déformation. M étant un facteur de croissance :

dp = Mdeo

S'agissant du mouvement des dislocations, seule une fraction, f , de celles-ci peut devenir

mobile. Cette fraction doit être 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 l'évolution de la fraction, f , des dislocations

mobiles, Gilman propose l'équation suivante où A est un coefficient d'atténuation :

d f  =  -A . f . dp

(r.38)

(r.3e)

(r.40)

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

dislocations mobiles en fonction de Ia déformation plastique :

p*=fo . (p"*M ro) . " *p( -a  M ro)

Dans le cadre de ce formalisme, l'évolution de la densité, p*, de dislocations mobiles au cours

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

ia courbe de la figure suivante :

, x l 0 e
0 . 8 i t : l : r : t i

t / :  \  i  i  i  :  i  i  .  :" " ' / " - - ' - j " " ' ï " \ ' r " " " " i " " " " i " - " " 1 " "  ; " " " : "  " " i " " - " : " '

I t  i  i  i \  i  i  i  i  :  i' " i  " " " i " "  i  " ' ' - ' 1 " " " " i \ " ' ' - i " " " ' i " " " '1  " " ' i " " " " i " " " ' i " "

i  I  i  i  i \  i  i  i  i  I' ' ' i "  "  : . " " ' : . . . - . . . . : . . . . . . . . i . . . ' . . . . \ . . . . - - . . . . . : .  . ' . ' : . . " ' :  " " ' î '

i i j j i i \ i  i i i
: i i : : : : - \ t  i : :
: l i : i : : l \ l : i. . : . . . .  

i . .  1 . . . . . :  . . i . .  i .  . .  .  r . . . _ : s ; ; i . . t . . .
i r : r : r : - l - i

0  0 . 0 2  0 . 0 4  0 . 0 6  0 . 0 8  0 .  r  0 . t 2
Déformation plastique, yo

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

d'après l'approche de Gilman [62].
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Cette forrne d'évolution de la densité, prn, de dislocations mobiles apporte des explications

concemant les limites supérieure et inférieure d'écoulement qui apparaissent avant le début de

durcissement des matériaux métalliques à structure CC : la limite supérieure est due à une

avalanche de dislocations mobiles qui se produit à un certain niveau de déformation, cette

avalanche relaxe le matériau et favorise ainsi la déformation plastique. La limite inférieure

correspond à un maximum de densité de dislocations mobiles ; nous assistons juste après ce

maximum à une décroissance de la densité, pm, et donc à une croissance de la contrainte

d'écoulement.

1.5.3.2.  Modèle de Zer i l l i -Armstrong

Ce modèle est basé sur la théorie de la mobilité des dislocations et sur I'activation thermique. En

remplaçant dans l'expression de l'énergie d'activation (I.9), le volume d'activation, V*, par sa

valeur moyenne donnée Par :

-  , *  / s  \  1 ?v (Çl  oq

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

v- =4 f'
1 'ro

V  . T
- =
G(T)

Cette relation s'écrit, Vj etant le volume d'activation moyen à 0 K :

r* k,1 '"fklc(r) ty5l

(r.41)

(r.42)

(r.43)

(r.44)

T
T

,"[,vJ 1.)*1 ,"[9]=
IG(r) /  r  \v"/

+'"[+"{).0"

+'"['.*ô'"['ï)]

= " ; ' " [ , ï )

Les auteurs considèrent que dans le domaine de I'activation thermique, l'énergie totale

d'activation, G(T), varie peu avec la température. De plus, ils ont remarqué expérimentalement

que re rerme 
+ 

t"[+) esr quasimenr consranr et que la quantité 
ffi 

*[rï) "',

négligeable devant I'unité. Ils ont, donc, écrit l'équation (I.43) sous la forme suivante :

ll en découle I'expression suivante de la contrainte effective :
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A cette contrainte qui provient de la contdbution des mécanismes thermoactivés, il convient

d'ajouter la contribution, Tu, des mécanismes athermiques. Pour cela,Zerilli et Armstrong

utilisent la loi de Hall-Petch 169,70,711 qui s'écrit sous la forme suivante :

- 1  /

t t ,  = 1o *F, D / '

r*=B ,-o[- Fo r+u, t '"[#)]

o = or, + cz'^t , /z .^l[ :  c: 'T + c+ '  r r"(Yo )]

(r.4s)

(r.46)

(r.47)

(r.48)

où D est le diamètre du grain et To et p2 des paramètres 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 ie croisement des

dislocations dans le réseau, et considèrent que le volume d'activation, V*, est proportionnel à

la racine carrée, ̂{ ,/2, de la déformation plastique. Par suite, le facteur B dans la relation (I.45)

devient proport ionnel à yr/2, ce qui conduit à I 'expression suivante de la contrainte

d'écoulement:

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 thermoactivé. Les auteurs

adoptent l'équation empirique d'Hollomon pour décrire l'écrouissage et parviennent à la relation

suivante :

o = or .  +  cs 'yon *  c1 exp[ -  cr  .T  + c+ ' r  r " (yo) ]

Cette formulation qui est très utilisée en calcul de dynamique rapide, présente I'avantage de ne

pas comporter un grand nombre de paramètres. De plus, elle découple les effets de

I'adoucissement thermique et de la sensibilité à la vitesse de déformation et reste valide, d'après

la littérature, dans une large gamme de vitesses de déformation et de températures. Cependant,

il ne faut pas ôter de I'esprit qu'elle est déduite à partir de la théorie de I'activation thermique et

qu'elle ne peut pas être utilisée dans le domaine des vitesses très élevées où les mécanismes

d'amortissement visqueux deviennent prépondérants.

I .5.3.3. Modèle M. T. S. (Mechanical Threshold Stress)

Le modèle MTS (ou modèle de contrainte de seuil) est développé originellement par Kocks [64]

et doit son évolution à de nombreux auteurs tels que Mecking et Kocks [65], Estrin et Mecking

[66], Follansbee er Kocks [67]. Selon ce modèle, la cinétique de l 'écoulement plastique est
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contrôlée par la densité moyenne, p, de dislocations. La contrainte d'écoulement, ô,

appelée contrainte seuil s'écrit
ô=â .p  b  Jp

o=ô s(eo ,r)

avec la condition suivante : S(Ëo ,f) - 1 lorsque T + 0 '

r ln* r '  -  k '  ' ^ / o  -  k r  ' 0
dto

ô.u .b ' k r
A=- - -

^  ô .u 'b ' k '
o ,  = - *k -

à0K

(r.4e)

Le paramètre û, est une constante caractérisant Ies interactions entre les dislocations à la

tempérarure 0 K, p et b sont le module de cisaillement et le module du vecteur de Burgers. La

contrainte ô représente Ia contrainte théorique qu'il faut appliquer à 0 K pour que Ies

dislocations arrivent à franchir les obstacles. Kocks et Mecking [65] proposent que lorsque

I'activatiOn thermrque est prépondérante, la contrainte d'écoulement, O, s'écrive sous la forme :

Cette relation suppose que la contrainte d'écoulement est Ie produit d'un terme d'écrouissage et

d,un terme sensible à la vitesse de déformation et à la température. Elle découple, donc, de

façon multiplicative l'effet de l'écrouissage de.ceux de l'adoucissement thermique et de la

sensibilité à la vitesse de déformation. Pour écrire l'évolution de la densité de dislocations,

Kocks et Mecking proposent l'équation suivante :

(I.s0)

(I.s1)

(I.s2)

Le premier terme conespond au stockage des dislocations après avoir parcounr une distance

égale au libre parcours moyen. Le second est associé à l'annihilation des dislocations par

restauration dynamique. La cornbinaison des deux relations (I.49) et (I.51) conduit à :

/  ^ \do=elr-91 où
dro  \  o r /

cette relation montre que la contrainte ô évolue au cours de la déformation vers une valeur de

saturation ôr.

D'après ce modèle, les courbes contrainte-déformation pour différentes températures etlou

vitesses de déformation se déduisent les unes des autres par des homothéties dont les rapports

dépendent des termes s(eo 'r)'
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Dans l'équation (I.51), le second terme du deuxième membre est associé à I'annihilation des

dislocations par restauration dynamique. Celle-ci étant un processus thermoactivé, ce terïne

devrait être sensible à la vitesse de déformation et à la temoérature.

I .5.3.4. Formalisme de Klepaczko

Introduct ion

Pour modéliser le comportement des métaux, Klepaczko propose un formalisme basé sur

I'activation thermique et sur l'évolution de la microstructure au cours de la déformation. Ce

formalisme qui reste valable dans un domaine de vitesses de déformation comprises entre l0+

et 103 s-1 et pour des températures inférieures au tiers de la température de fusion du métal,

consiste à lier les grandeurs macroscopiques à un ensemble de variables, que I'on note S'

décrivant l'état de la microstructure (densité de dislocations, taille du grain etc...) et à évaluer

l'évolution de ces variables au cours de la déformation. Il repose sur les trois hypothèses

suivantes :

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

2- Ia cission résolue de cisai l lement tR est la somme d'une composante Tu* résultant des

interactions entre les dislocations et les obstacles non Iocalisés fioints de grains, précipités,

etc...) et d'une composante ti résultant des interactions entre les dislocations et les obstacles

thermoactivés.

x
1  - 1  J - 1! R  -  r l l R  I  r R (r.s3)

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

formules d'homogénéisation de Taylor (I.6).

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

d'activation thermique ; Ie second terme correspond à la réponse instantanée de la

microstrucfure soumise à un chargement donné tandis que le premier conespond à I'histoire des

changements microstructuraux au cours de la déformation.

Ce formalisme repose, corune nous allons le voir par la suite, sur une relation cinétique liant la

contrainte d'écoulement à l'état de la microstructure et sur un système d'équations décrivant

l'évolution de cette microstructure.
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I .5.3.4.L Interact ions dis locat ions-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 frontières

qu'on appelle joints de grains. Les grandes différences existant entre la déformation du

monocristal et celle du polycristal viennent à 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'arrêtent souvent à 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 banière aux glissements des dislocations.

La vraie limite d'élasticité d'un polycristal conespond au déplacement de la première dislocation

dans un grain. Mais dans la pratique, une déformation permanente ne peut être mesurée que si

plusieurs grains subissent des glissements. On définit souvent une limite conventionnelle

d'élasticité par la contrainte entraînant une déformation bien déterminée (en général 0.2V0 ).

En raison de Ia variation des propriétés physiciues et mécaniques d'un gain à l'autre et des

interactions entre ces différents grains, un calcul rigoureux des contraintes internes dans un

polycristal s'avère très délicat. Leur détermination à partir d'un raisonnement fondamental

tenant compte des déformations intergranulaires et intragranulaires nécessite des approches

statistiques. On admet généralement la relation empirique (I.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 très

variable allant de quelques microns à 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 à la racine carrée, d%, d"la taille des structures cellulaires. Les

travaux de Morrone et Duffy [72] montrent que le diamètre, d, dépend de la densité moyenne,

p, des dislocations. Ils proposent I'expression suivante pour écrire cette dépendance :

(r.s3)d(p)=d,"n 
[ ' .?(,*- ' ) ]
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X est une.constante caractérisant le diamètre maximal de la structure cel lulaire lorsqu'el le

coffrmence à se former ( d,n* =KDo avec X< I, Do étant le diamètre initial du grain ) alors

que dn,1n correspond à la valeur asymptotique minimale du diamètre, d, qui correspond à la

saturation ( grandes déformations ).

Quant à la contribution à l 'écrouissage résultant des interactions entre les différentes

dislocations présentes dans le réseau cristallin, elle dépend de façon linéaire de la racine carrée,

p' ' ' ,d"leur densité moyenne. Ceci est i l lustré par la f igure I.16 ci-dessous, cel le-ci présentant

les variations de la contrainte équivalente, o-, et de la cission maximale, Tn-,o*, en fonction de la

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

chargement.

8 1 2

Densité de dislocation, p"t [ .*- ' ]

Figure I.16 : Variations de Ia contrainte équivalente, d, et de la cission maximale, Tmax, en

fonction de la racine carrée de Ia densité moyenne, p , de dislocations pour du fer Armco

déformé sous dffirents types de chargement, d'après [73].

Ces différentes remarques pennettent 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 à longue portée dans le métal.
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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 paramètres géométriques qui peuvent contribuer à l'écrouissage du

métal, est proposée par Klepaczko 126,74):

(r.s4)Jo.,à[" -,H)Î p  =  G l  P ( T ) ' b '

Cette relation est une expression de la contribution à l'écrouissage du métal due aux interactions

dislocations-dislocations et aLlx interactions entre les dislocations et les autres obstacles à longue

portée dans le méta|, le paramètre di étant la tai l le du i iè*t obstacle. Les constantes

c l i  i=2, . . . ,n  caractér isent  la  contr ibut ion à l 'écrouissage de chacun de ces obstac les

indépendamment des autres alors que c1 caractérise la contribution des interactions

dislocations-dislocations. Les paramètres p et b représentent respectivement le module

élastique de cisaillement du matériau et le module du vecteur de Burgers alors que I'entier "n"

désigne le nombre de types d'obstacles. Pour exprimer le module élastique de cisaillement,

p(T), en fonction de la température, on utilise Ia relation (i.35).

Dans le cas où l'on ne considère que les contributions des interactions dislocations-dislocations

et les effets de 1a tarlle, D , du grain et de Ia taille, d , des structures cellulaires, la relation (I.54)

se réduit à :

ru  =  01  P(T)  b ' ^ /P  +  Gz  'F ' ,ffi+dr F (r.ss)

rp=rr(r) o #[",t'z,Fffi (r.s6)

Llinfluence de la taille, D, du grain sur l'écrouissage du matériau, quantifiée par la relation

(I.46) de Hall-Petch, est contenue dans le troisième tenne de chacune des deux expressions

(I.55) et (I.56). Certe dernière relation s'écrit de façon condensée sous la forme :

tu = a(P, d(P)' D) P(r) b # (I.s7)

Dans le domaine des vitesses comprises entre lO-a et 103 s-l et pour des températures

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

les obstacles à longue portée dans le métal sont très faiblement sensibles à la vitesse de

b
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Chapitre I

déformatiqn et à la température. Le coefficient généralisé, û,, y est, donc, très faiblement

sensible à ces deux variables, On suppose aussi que dans ce domaine de vitesses et de

températures, les variations des deux paramètres D et d au cours. de la déformation sont assez

faibles pour qu'elles soient négligées. Dans ce cas, le coefficient G peut être supposé constant

au cours de la déformation.

I .5.3.4.3. Expression de la contrainte effective

Nous avons vu ci-dessus que les obstacles localisés sont à I'origine de la contrainte effective,

T*, et que les dislocations se déplacent dans des métaux CC à travers les vallées de Peierls-

Nabarro par la formation thermoactivée de doubles décrochements. Pour ces métaux, le terme

r;(T) de l'équation (L1l) correspond à la contrainte de Peierls-Nabarro, que I'on note r;(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. l l )  et (I .13) conduit à I 'expression suivante de la contrainte

effective :

(r.s8),.=,p(r) 
[, [æ,"[fi)]'

D'après Klepaczko [75], les variations de

la forme :

r;(r) - t!

tiif) et de G(T) avec la température s'écrivent sous

p(r) G(r)-c" f
(r.se)

ilo

rf et Go étant respectivement la contrainte de Peierls-Nabarro et l'énergie d'activation à la

température 0 K.

Dans le cas des matériaux métalliques à strucfure CC,le terme yo étant donné par la relation

(I.14), lacontrainte d'écoulement, t, s'écrit à partir des deux relations (I.57) et (I.58) sous la

forme:

ï=up(r) b g+, i{r)  

[ ,  [æ,"[0",  ï ;"  
o,))^)^ (r.60)
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Le coefficient généralisé, cx,, d'interactions dislocations-obstacles à longue'portée dans le métal

est supposè constant dans le domaine des vitesses comprises entre iO-a et 103 s-l et pour

des températures inférieures au tiers de la température de fusion du métal ( discussion faite à la

fin du paragraphe précédent ). Suivant cette hypothèse, les seules variables qui décrivent

l'évolution de la microstructure parmi toutes celles qui interviennent dans les relations (I.58) et

(L59), 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 I'activation thermique, les déformations plastiques dans les

métaux sont dues essentiel lement aux gl issements des dislocations vis. On peut, donc,

développer sur la base de la relation (I.60) et à partir de l'évolr.rtion de Ia microstructure, un

modèle d'écoulement viscoplastique des matériaux métalliques à structure CC dans le domaine

de I'activation thermique.

I .5.3.4.4. Evolution de la microstructure

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

général décrite par Ie système différentiel suivant :

Ido  . t .
l ,  ^ l t t D '

.l 
o"/o

l . t ^

l#=rz(ip,
l . * I P

T,  P ,  Pr )

T ,  p ,  Pn)

(r.61)

pour une histoire connue de température et de vitesse de déformation, I'introduction de Ia

solution du sysrème différentiel (I .61) dans I 'équation (I.60) conduit à l 'évolution de la

contrainte en fonction de la déformation plastique.

La construction d'un modèle de comportement viscoplastique des matériaux métalliques en

utilisant ce iormalisme nécessite une représentation de l'évolution des deux variables

microstructurales p, et p. Deux approches sont généralement utilisées pour expliquer

l'évolution de ces deux variables.

l- La première associe la déformation plastique à 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 Gilman162,63l, Kocks [64], Mecking et Kocks

[65], Estrin et Mecking [66], Follansbee et Kocks 16ll et Klepaczko Ual etUTl'
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2- La deudème approche est basée sur I'observation microscopique du comportement moyen

d'un grand nombre de dislocations pour déterminer l'évolution de leur densité. Elle a été utilisée

par Bergstrôm [78], Dôner et coll. 1791, Klepaczko [75] et Morrone et Duffy 172) entre autres.

Pour les deux approches, le problème général est la représentation mathématique de l'évolution

des variables microstructurales au cours de la déformation plastique. La qualité de description

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

Sur la f igure L17 ci-dessous, nous présentons les résultats d'observations microscopiques

obtenus par Vrbka [80] pour ce qui concerne l '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, croît au fur et à mesure que la déformation plastique se développe.

0 0.04 0.08 0 . r2  0 .16  0 .2 0.24

Déformation plastique, eo

Figure I.I7 : Observations par microscopie électronique de l'évolution de la densité de

dislocations enfonction de la déformation plastique pour un acier CSN 12010 chargé par

impact longitudinal, Vrbka [8;0].

Généralement, les résultats des observations microscopiques montrent que la densité moyenne,

p, de dislocations évolue de façon linéaire en fonction de la déformation plastique dans le

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

la déformation plastique se développe et que pour des niveaux de déformation assez élevés, la

densité moyenne, p, de dislocations tend vers une valeur de saturation ps. 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 acti fs lorsque le matériau subit des

déformations permanentes. Parmi ces mécanismes, nous citons celui de Frank-Read (figure

I.18) dont le principe est le suivant :

Figure 1.18 : Multiplication des dislocations par Ie mécanisme de Frank-Read, d'après

Lemaitre et Chaboche [81].

Les dislocations sont disposées dans le crisial selon un réseau tr idimensionnel 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 t81 l ) .

I .5.3.4.5. Version simplif iée du modèle

L'accumulation des dislocations au cours de la déformation étant à I'origine de l'écrouissage du

matériau, Klepaczko [75] propose d'écrire l'évolution de la densité moyenne, p, de celles-ci

sous la forme :

^ù_"Q m
eôre

.-ra

+ = M.rr(ip, T, P)
oïp

(r.62)

où M.1s 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 modèle, on propose que la densité, P., de dislocations mobiles soit une

fraction constante de la densité moyenne 175,821:

Pm = f  'P (r.63)

Dans une autre version du modèle, on utilise une équation simplifiée de l'évolution de la

densité, pn.,, de dislocations mobiles [82], celle-ci s'écrit sous la forme :
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dPrn 
= a

dÏp P
(I.64)

(r.6s)

(r.67)

Cette équation exprime que le taux de production des dislocations mobiles diminue au cours de

la déformation plastique. Pour tenir compte de Ia création et de l'annihilation des dislocations,

Klepaczko [75] et Kocks [83] proposent d'écrire l'évolution de la densité moyenne, p, sous la

forme:

Dans cette équation, les termes lVI" et Mu représentent respectivement la contribution de la

création et cel le de I 'annihi lat ion au coeff icient total d'accumulation des dislocations. La

formulation mathématique du coefficient d'accumulation M.Es constitue le problème principal à

résoudre pour pouvoir construire à part ir de ce formalisme, un modèle d'écoulement

viscoplastique des matériaux polycristallins. La forme suivante de ce coefficient a été proposée

par Klepaczko l75l:

r ln /

#=Mr(ro, r ,  p)-M.( io, r '  e)
I I J

fr 
= 
"r(yo)- 

Ko(yo, r) (o - o")

M(i ,  )P =Po.;db [r-..n[-K,(io, t) r,]]

(r.66)

Dans cette équation,le terme Vt(yo) représente le coefficient de multiplication des dislocations,

*u(yo, T) le coefficient d'annihilation et po 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 I ' intégration de cette équation, les évolutions 1o(10) O. tu vitesse de

déformation 
"t 

T(f p) de la température au cours de la déformation plastique. Lorsque la vitesse

de déformation et la température sont supposées constantes Îo(Vo)= const et f(Yp)= corSt,

I'intégration de l'équation (I.66) avec la condition P = Po lorsQue Yp = 0,conduit à la solution

analytique suivante :

Dans le cas des essais dynamiques, les élévations de la température du matériau dues à son

échauffement sont assez importantes pour qu'elles ne soient pas négligées. De plus, le matériau

subit de très fortes accélérations pendant la phase de mise en vitesse. Dans ces conditions,

l'équation (L66) devra être résolue au moyen de méthodes numériques.

D'après Klepaczko 126-14),le facteur d'annihilation Ku s'exprime en fonction de la vitesse de

déformation et de la température par la relation suivante :
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Ku( io ,  r )=  Ko (r.68)

où Ko représente le facteur d'annihilation à 0 K, yo la fréquence d'annihilation et mo la

sensibi l i té absolue à la vitesse d'annihi lat ion des dislocations. Dans ses travaux sur l 'acier

XC18, Zeglttb [84] avait conclu que la sensibilité de I'annihilation à 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 tempérarure de passage :

- -  t .  - \
KulYp , i  J=  no

/  r - 2 m ^ T
[ 
^/p 

I
l.[.1

7^, a-:  mo (t- t , )
I  I p  I
\.%l

(r.6e)

Zegbtbavaitidentifiélesdeuxparamètres !o et T, pour l'acier XCl8 à partir des essais qu'il

avait réalisés à différentes températures [84]. Les résultats issus de cette identification sont

io = lOa s-l et T, = 560 K- Ceiles-ci correspondent bien au domaine de I 'activation

thermique. Ce même modèle avec I'expression (I.69) du facteur d'annihilation Ko, a été utilisé

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

pour ce qui concerne le coefficient lvl de multiplication des dislocations, il est donné en

fonction de la vitesse de déformation plastique par la relation sutvante :

*(ro)-Mo 
[".. 

t*n[n'"'(+)]l (r.70)

Cette relation qui est déduite de I'analyse des résultats expérimentaux obtenus par Morrone et

Duffy [72] sur I'Aluminium, matériau métallique à structure cubique à faces centrées, avait été

proposée par Klepaczko 126,741 pour l'étude du cuivre polycristallin. Les paramètres A, B,

C, D et Mo ont été.identifiés pour ce matériau en ajustant les données expérimentales de

Follansbee et Kocks t67] à cette équation. A, B et C sont des constantes sans dimension, D

une vitesse de déformation de référence et Mo un coefficient s'exprimant en 
" 

-2. 
Le produit

Mo .B représente la valeur du coefficient M lorsque la valeur de la vitesse de déformation

plastique est égale à D.

Des études basées sur la microscopie électronique à transmission et I'analyse aux rayons X ont

été réalisées par Burgahn et coll. [35] sur un acier XC45, pour caractériser I'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 tp = 5 Vo et ce, pour différentes valeurs de Ia vitesse de déformation

et de la température.

Acier XC45

f'l
Ll 

-7

.aT
a

! Microscopie électronique à transmission
o Analyse basée sur la diffraction des rayons X I

lO-u tg ' r  1  102 t0+

Vitesse de défànnation, è [ s-']

Figure 1.19 : Variations de La densité moyenne de dislocations enfonction de la vitesse de
déformation pour un acier XC15 ( €, : 5Vo et T = 293 K), Burgahn et colL. [35].
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Figure 1.20 : Variations de la densité moyenne de dislocations enfonction de Ia température
pour un acierXC45 ( €, = 5Vo et e = 3xl0-3 r-l S, Br,rgnhn et coll. [35].
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Chapitre I

Les auteurs ont conclu à partir de ces études que dans le cas des réseaux cubiques centrés, la

densité moyenne, p, de dislocations varie très légèrement avec la vitesse de déformation (figure

I.l9) aussi bien qu'avec la température (figure I.20), à point qu'elle puisse être considérée

pratiquement invariable avec ces deux grandeurs.

D'autres essais de compression accompagnés d'observations microscopiques ont été réalisés

par Ostwaldt et coll. [36] sur du fer polycristallin, pour étudier la plasticité dynamique et

l'évolution de la microstructure au cours de la déformation. Ces essais ont été effectués à une

température ambiante, T = 295 K, sur une grande plage de vitesse de déformation,

10-3 s-l < è < 104 s-I, duns un domaine de grandes déformations f iusqu'à t = 0.8). Les

auteurs ont déterminé à I'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 I'21) pour

deuxn iveauxdedé fo rma t ion (  e=30  Vo  e t  e=80  Vo) . I l son tconc luàpar t i r deces t ravaux

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.

lo-2 1 lo2 10"

Vitesse de déformation, è [ s-r]

Figure L2t : Variations de la densité moyenne de dislocations enfonction de

déformation pour unfer polycristallin, Oswaldt et coll. [36]'

Ia vitesse de

Les études basées sur la microscopie électronique à transmission et sur la diffraction des rayons

X montrent, donc, que I'influence de la vitesse de déformation et de la température sur Ia

densité moyenne, p, de dislocations est très faible.
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1.5.3.4.6.  Version développée du modèle

Les modèles basés sur la multiplication des dislocations ont connu beaucoup de progrès pour la
description du comportement mécanique des métaux. Plusieurs travaux proposent des modèles

basés sur deux variables internes pour décrire l'évolution de la microstructure. Klepaczko [86,
87, 88] propose que les densités, p*,de dislocations mobiles et, pi, de dislocations immobiles

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

Iopn.
L

I 
oto

I  dPi

l%

=M, , ' ( t r ) - f ,nu( io ,  T ,  p i ,  p - )

= vr ,  (yo )  
-  f , ,  ( ip,  T,  p i ,  p,  )

(r.71)

(r.72)

Dans ces équations :

* Mn,, représente Ie coefficient de multiplication des dislocations mobiles ; cette multiplication

est due, d'une part, à la création de nouvelles dislocations par le mécanisme de Frank-Read ou

par tout autre mécanisme de création et, d'autre part, à la mise en mouvement d'une partie des

dislocations immobiles lors de la déformation plastique du matériau.

* f,nu représente le facteur de diminution des dislocations mobiles, cette diminution est due à

l'annihilation d'une partie des dislocations mobiles et à I'ancrage d'une deuxième partie de ces

dislocations.

* Mi représente le coefficient de stockage des dislocations immobiles ; ce stockage est dû à

I'ancrage des dislocations mobiles.

x f1u représente le facteur de diminution des dislocations immobiles, cette diminution est due à

I'annihiiation d'une partie des dislocations immobiles et à la mise en mouvement d'une

deuxième pa-rtie de ces dislocations.

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

propose l'équation suivante :

/ \
-pi) l*-n'l

\ I p  )
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où pi., esLla densité initiale des dislocations susceptibles de devenir mobiles au début de la

déformation plastique, Il une constante caractérisant la sensibilité des sources de dislocations

aux variat ions de la vitesse et \z la probabil i té d'ancrage des dislocations mobiles. Le

coefficient M. exprimant la multiplication de ces dislocations en fonction de la vitesse de

déformation plastique, yo, est donné par une relation analogue à l'équation (I.70).

D'après les références [86, 87, 88], Klepaczko propose d'écrire l'évolution de la densité de

dislocations immobiles, par analogie avec le modèle à un seul paramètre (I.66), par l'équation

différentielle suivante :

(o' -oi) (r.73)

où pi est la densité initiale des dislocations susceptibles de rester immobiles au début de Ia

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

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

+P' = M,(y,)- Ko [1n]- '*" '
o Y p  \  r /  

\ Y o l

(r.74)

Cette relation suppose que la mult ipl ication des dislocations immobiles contre balance

I'accumulation des dislocations mobiles. Dans la suite de ce travail, nous aurons I'occasion de

revenir à ce formalisme dans le cadre du chapitre III, où il s'agira de modéliser l'écoulement

plastique de l'acier IFHR-340 dans le domaine de I'activation thermique'

I .5.3.5. Modèles l iés aux mécanismes d'amortissement visqueux

Pour des chargements très rapides, les dislocations se trouvent animées de très grandes vitesses

et les phénomènes dissipatifs deviennent prépondérants (émission de phonons, interactions

dislocations-phonons et dislocations-électrons). Ces dissipations d'énergie se manifestent par

une viscosité très importante, celle-ci est généralement modélisée par des forces visqueuses de

ty-pe Newtonien :
F=( r - ru ) .b=B.V (r.7s)

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 extrêmement élevées, des

effets relativistes entrent en jeu et le coefficient B caractérisant la viscosité s'écrit (d'après

Weertman [37]) :

M,(vo)=F
" I p
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(r.76)

(r.78)

En combinant l'équation (L75) avec celle d'Orowan (I.12), on obtient :

/ \
fB tI=xu+l ; :  ^  I  Yp
\D - 'P ' /

ou encore o=A+1 .Ëp (r.77)

Ces relations traduisent de façon simplif iée les effets de la viscosité sur la réponse

macroscopique du matériau. Cependant, ces effets s'affaibl issent lorsque la vitesse de

déformation devient extrêmement élevée. Certains auteurs comme Steinberg [56], pensent

même que la viscosité disparaît lors d'un régime extrêmement rapide è > 10s, et expliquent cette

hypothèse par les élévations très importantes de la température qui effacent probablement ses

effets. Notons que la loi de comportement de Steinberg [56] faisant intervenir la pression et

négligeant I'effet de la viscosité, est surtout utilisée pour la prévision des problèmes d'impact à

très grandes vitesses.

I .6. Rappel sur l 'équation de conserYation d'énergie

Vu I'importance dè la sensibilité du compoltement des métaux à la température, il est intéressant

de rappeler l 'équation qui exprime la conservation de puissance. Cette conservation qui

constitue le premier principe de la thermodynamique est traduite par l'équation suivante,

(Lemaitre et Chaboche [81]) :

po'Cu.t=1. .v2T +r+q:è, -Ak.v* +r 
[# 'U".q#

I
v. l"_l

où :

* p6 représente la masse par unité de volume, Cu la chaleur spécifique et l, le coefficient de

conduction thermique du matériau.

t les variables V1 représentent l'état interne de la matière, ces variables interviennent dans

l'énergie libre du système thermodynamique considéré.

* les termes Aç sont les forces thermodynamiques associées aux variables internes V1.
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* les quantités o':q, et r représentent respectivement la puissance de déformation plastique et Ia

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

temps.

x Le terme Ar Vr représente l'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 I'augmentation de la densité de dislocations. Elle représente 5 à I0 I de

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

En général, les valeurs des deux derniers termes de l'équation (I.78) sont négligeables dans la

plupart des applications. Donc, en I'absence des sources de chaleur externes, l'équation de

conservation d'énergie se réduit à :

po Cu. î= l , .V2T+g g 'È"
-  - Y

B étant le coeff icient de Quinney-Taylor [89], i l  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 l'équation d'énergie qui devient :

(r.7e)

(r.80)po  .Cu  . dT  =  p .6  dEe

D'après les théories statistiques et dans le cadle de l'approximation de Debye, I'expression de la

chaleur spécifique, Cu, en fonction de la température s'écrit (d'après [90]) :

(r.81)

R étant la constante universelle des gaz et To la température de Debye.

L'ensemble des équations (I.79), (I.80) et (I.81) est très utile pour l'étude du comportement

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

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

Cette étude bibl iographique nous a permis d'éclaircir les points suivants concernant le
comporiement inélastique des métaux :

1- ce comportement est fortement dépendant de la température, de la vitesse de déformation et

de I'histoire du chargement. L'importance de chacun de ces paramètres sur le comportement

dépend, en plus de la nature du matériau lui même, 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 contrôlé par la diffusion.
* les mécanismes d'amortissement visqueux.

4- deux voies sont utilisées pour modéliser le comportement plastique des métaux. La première

qui est basée sur les approches empiriques, est plus souple à utiliser dans les codes de calcul

pour la simplicité de ses formulations tandis que la deuxième, basée sur les approches semi-

empiriques, est plus difficile à mettre en oeuvre dans ces codes. De plus, les formulations semi-

empiriques sont parfois très lourdes à gérer en raison du nombre trop élevé de paramètres

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

Dans la suite, nous réaliserons un travail de modélisation de l'écoulement plastique des

matériaux métalliques à structure cubique centrée dans le domaine de I'activation thermique.

Pour cela, nous utiliserons le formalisme proposé par Klepaczko en prenant conme matériau de

base I'acier industriel IFHR-340. Ce travail qui vise I'utilisation de ce formalisme dans le code

de calcul Abaqus, nécessite une caractérisation préalable du matériau ; ceci sera I'objet du

chapitre suivant.
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Chapirre II

Introduction

La première partie de ce chapitre sera consacrée à une série d'essais de traction simple réalisés,

au moyen d'une machine hydraulique de type Zwrck REL, sur des tôles d'acier IFHR-340.

Nous al lons commencer par une descript ion du montage et du système de mesures, puis

présenter Ia méthode utilisée pour Ie dépouillement des enregistlements.

Les essais de traction réalisés sur la machine ne peffnettent pas de dépasser des vitesses de

déformation d'environ 100 s-i.  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 galnme

plus large de vitesse de déformarion. Klepaczko [93] a récemment développé au LPÙIM-Nletz

un nouveau dispositif de traction dynamique. Le principe de fonctionnement de ce dispositif, le

système de mesures et la méthode de dépouiliement des enregistrements seront l'objet de Ia

deuxième partie de ce chaPitre.

Rappel sur I 'essai de tract ion uniaxiale

Les éprouvettes utilisées pour la réalisation des essais de traction simple sont -qénéralement de

forme plate ou cylindrique. Elles sont.constituées d'une partie utile et de deux têtes de fixation

et, entre chacune de celles-ci et Ia partie active, des raccordements conçus pour minimiser les

concentrations de contraintes. Sur Ia f igure II .1 ci-dessous, nous présentons un exemple

d'éprouverte cylindrique utilisée par Zeghib [84] au LPVL\I-Metz pour étudier le componement

de I 'ac ier  XCl8.

t'ôl'l
i

J

Figure II.1 : Exemple d'éprotwette cylindrique, Zeghib [8a]'



Chapitre II

On soumet la partie utile de l'éprouvette à un champ de contrainte uniaxiale en appliquant une
force de traction suivant sa longueur. La mesure de I'allongement, AL, de l'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 :

E
I

U n - ----1-
. ,  , \  v

faén

où L représente la longueur de l'éprouvette de traction à I instant t

longueur entre t et t  + dt. On en déduit la relation suivante entre

dé fo rma t ionnomina le '  
,= ln (1+en)

où Alo est la section initiale de I'éprouvette et Le sa longueur initiale. Les deux grandeurs on

et en sont appelées respectivement contrainte nominale et déformation nominale. La quantité en

ne correspond pas à la déformation vraie de I'éprouvette car, en réalité, la déformation, e, à un

instant, t ,  donné représente le cumul de déformations inf initésimales, de, de l 'éprouvette

depuis le début de l'essai jusqu'à I'instant t . La déformation réelle s'écrit donc sous Ia forme :

(rr.2)

et dL la variation de cette

la déformation réelle et ia

AL
et  e .  = -

"L0

'=J î

(rr. I )

(rr.3)

(II.4)

De même, la contrainte nominale, on, ne t ient pas compte de la diminution de là section de

l'éprouvette au cours de la déformation. Pour déterminer Ia contrainte réelle que l'on note o, on

utilise I'hypothèse de conservation du volume de matière au cours de la déformation. Lorsque la
section actuelle, A6o, de l'éprouvette est uniforme sur toute sa longueur L, i.e. avant le début

de la striction, cette hypothèse conduit à :

6=sn  (1+en )

Les relations (II.3) et (II.4) montrent que pour des déformations très faibles, les grandeurs

nominales et réelles sont pratiquement les mêmes.

Strict ion d'une éprouvette de traction uniaxiale

Au cours d'un essai de traction uniaxiale, l 'éprouvette subit dans un premier stade une

déformatiop homogène ; elle s'allonge tandis que sa section diminue uniformément sur toute sa

iongueur. L'effort total que supporte l'éprouvette augmente avec I'allongement, ce qui lui

confère un état stable. Ce processus continue jusqu'à ce que le chargement total atteigne son

maximum ; la section d'une tranche se réduit plus que les autres et continue à diminuer jusqu'à
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Ia rupture..Durant ce stade, I'effort décroît en fonction de I'allongement, ce qui crée au niveau

de l'éprouvette un état d'équilibre instable : la tranche qui a une section plus faible que les autres

oppose une résistance inférieure à celles des tranches voisines. Ainsi, l'équilibre est rompu et

I'inégalité des sections s'accentue en favorisant la striction. Le champ de déformation qui est

presque uniforme avant I 'apparit ion de cette instabil i té, cesse de l 'être au moment de son

déclenchement et un processus de Iocalisation de la déformation commence.

La localisation de la déformation et les cites préférentiels de son déclenchement sur l'éprouvette

sont, en général, affectés de façon très importante par les effets du couplage thermomécanique

et les condit ions aux l imites imposées. Dans un travail  qu' i l  avait réal isé en 1981, Fenon [94]

avait étudié Ia striction des éprouvettes plates de traction d'un acier austénitique de type 304 en

tenant compte de la sensibilité de l'écoulement du matériau à la température. Pour cela, il avait

utilisé une relation constitutive qui tient compte de cette sensibilité, et introduit I'approximation

adiabatique dans l'équation de conservation de l'énergie. L'auteur avait abouti à un critère de

striction selon lequel, Ia sensibilité du matériau à 1a température favorise le déclenchement des

instabilités de la déformation. Dans ce même travail, Fenon avait réalisé des essais de traction

uniaxiale sur des éprouvettes comportant init ialement des imperfections géométriques. Ces

essais ont été effectués avec différentes condii ions aux l imites, pour étudier l ' inf luence de

celles-ci sur les cites préférentiels de décienchement des instabiltés de I'écoulement plastique.

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

thermiques (cas des essais réaiisés dans I'air avec des serrages métalliques), le cite préférentiel

du déclenchement des instabilités de la déformatron se situe au centre de i'éprouvette. Dans le

cas des conditions aux limites pour les quelles les gradients thermrques résultant sont faibles

(cas des essais dans I'air avec des serrages dont ia conduction thermique est réduite au moyen

d'une résine ou essais dans l'eau avec les deux types de serrage), la position suivant I'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 dû en

grande part ie aux gradients thermiques alors que dans Ie deuxième cas, ce sont les

imperfections géométriques qui sont responsables du déclenchement de ces instabilités'

i l.1. Essais de traction sur la machine hydraulique

U.1.1. Géométrie des éProuvettes

Sur la figure ci-dessous sont présentées Ia géométrie et les dimensions des éprouvettes que

nous utilisàns dans le cadre de ce travail et qui sont fournies par SOLLAC. Les trous usinés sur

chacune des deux têtes de I'éprouvette sont destinés à contenir des clavettes permettant sa

fixation.
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Figure II.2 : Géornétrie de l'éprouvette plate utilisée dans le cadre de ce travail.

I I ,L.2. Description du disposit i f

Pour la réalisation des essais, nous uti l isons une machine hydraulique asservie en boucle

fermée. Cette machine, dont le schéma est représenté sur la figure II.3, est composée de deux

blocs. Le premier comprend deux générateLlrs qui commandent, I'un, le déplacement vertical

d'un vérin rectiligne permettant la traction-compression et, I'autre, ie mouvement d'un vérin

rotatif permettant la torsion. Le deuxième bloc qui est hydromécanique, permet de charger les

éprouvettes.

Pour l'essai de traction simple dont il s'agit ici, l'éprouvette est attachée à ses deux extrémités

d'un côté à un vérin fixe et de I'autre côté au vérin rectiligne destiné à la traction-compression.

On impose la vitesse de déplacement du vérin mobile en choisissant, sur le bloc de commande,

le parcours maximal désiré et Ia période de I'essai. Le schéma du montage utilisé est illustré par

la figure II.4.
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Chapitre tI

I  :  Support  sur vénn mobi le
2 :  Eprouvet te
3 :  Pièce de t - ixar ion
- l  :  Cepteur s de déplacement.-LVDT
5 :  Pone -LVDT
r (  C r n t e r r r <  d e  f n r e e

7 :  Ral longe de la r raverse f ixe

Figure II.4 : Schéma dLt montage conçu pour les essats de traction simpLe sur la mochine

lrydraulique.

I I .1.3.  Pr incipe de mesures

Pour la mesure du déplacement relati f  de der-rx points d'une éprouvette, on uti l ise le plus

souvent l'une des deux techniques suivantes :

l- on colle sur l 'éprouvette des jauges extensométriques ou résistances électr iques qui

subissent, lors du chargement de l'éprouvette, le même 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 déplacernent qui, montés en parallèle avec I'éprouvette, mesurent

son allongement. Cette me ure perrnet de déterminer la valeur de la déformation.

Quant à la force appliquée par la machine, elle est mesurée à I'aide de jauges extensométriques

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

Dans le cadre de ce travail, nous utilisons un système 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 l'épreuvette alors que les capteurs de déplacement sont montés en parallèle avec celle-ci

(f igure II .4). Afin de suivre l 'évolution de la force de traction et cel le de I 'al longement de

l'échantillon au cours du temps, le montage utilisé est lié à une chaîne d'appareils électroniques

assurant I 'acquisit ion et la visualisation des signaux (f igure II .3).

Les al longements Al,(t) et Al2(t) des deux capteurs de déplacement sont donnés en fonction

des signaux Vor(t) et Voz(t), fournis par Ie pont extensométrique, au moyen des deux

relations suivantes :
rc. ,  Vo,( t )

rc., Vo2 (t)
(rr.s)

K61 et K6r étant les sensibilités des deux capteurs.

Quant à la force de traction, F(t)' appliquée par

fonction du signai Ve(t) par la relation suivante

machine à I'éprouvette, elle est exprimée en

F( t )=  ro ' vo ( t )

où rp est Ia sensibilité du capteu de force.

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

(rr.6)

0

0.05 0.06

{ar,1t;=
lat,1t;  =

l . l

A A

o ' l ' â
c
,

30
7_

d

20
6

=

,â  lo
' a

-- U

0  0 . 0 1 0.02 0.03
Temps,  t  [s ]

Figure II.5 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de laforce mesurés

Iors d'un essai de traction réalisé à une vitesse nominale moyenne, èn, cl'environ l6 s-l '

0.04
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I I .L.4. Dépouil lement des enregistrements

Les signaux enregistrés présentent des osci l lat ions dues aux éventuels signaux parasites qui

viennent perturber les enregistrements. Lors des essais aux grandes vitesses, ces osci l lat ions

sont dues, en plus des causes précitées, aux effets d' inert ie et à la résonance de la machine,

Nous discuterons à la fin de ce chapitre de I'incidence de cette résonance sur les résultats des

essais. Le dépouillement de ces signaux présente donc beaucoup de difficultés et peut conduire

à des per tes d ' in format ions sur  I 'essai .  Pour  ces ra isons,  i l  est  nécessai re de t ra i ter

préalablement les signaux enregistrés avant tout dépouillement.

Nous remarquons sur la f igure II .5 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, à la propagation des ondes dans Ie cas de soll icrtat ions rapides. Nous él iminons tout

d'abord ces déphasages, puis nous déterminons la contrainte nominale on(t) et I 'al longement

moyen À1(t) à I'aide des deux relations suivantes :

(rr.7)

Il est à souligner que les valeurs de on(t) et AI(t) déduites de ces mesures conespondent à des

valeurs moyennes de la contrainte et de I 'al longement (moyenne spatiale). Ces valeurs

correspondent donc à des mesures globales et non pas locales.

L'allongement mesuré Al(t) ne correspond pas uniquement à celui de l'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 I'essai. Les composantes du montage sont

généralement conçues de façon à ce que leurs déformations ne dépassent pas leurs domaines

d'élasticité. Pour déterminer I'allongement propre à l'éprouvette et sa déformation nominale

en(t), nous él iminons les al longements de I 'ensemble disposit i f-montage et ceux dus aux

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

Après avoir déterminé l'évolution de la déformatiorr, €1, et celle de la contrainte, on, au cours

du temps, nous en déduisons celles de ladéformation, €, et de la contrainte, o, au moyen des

relations (II.3) et (II.4). A noter que l'évah"ration de e et de o à partir de ces deux relations est

limitée au domaine des déformations uniformes sur toute l'éprouvette. Pour déterminer les

déformations et les contraintes crit iqr"res qui correspondent au déclenchement d' instabil i tés,
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nous utilisons le critère de force maximale. Par la suite, nous déduisons lévolution de la vitesse

de déformation, t,  au cours du temps à part ir de celle de t, et nous remontons aux courbes

on(en), o(r) et e(e) en éliminant le temps entre ces différentes grandeurs. Un exemple de ces

courbes, correspondant à une vitesse de déformation nominale moyenne én (moyenne

temporelle) de I 'ordre t6 s-1, est présenté dans les frgures IL6,ILl et I I .8 suivantes:

' 0  
0 .1  0 .2  0 .3  0 .4  0 .5

Déformatjon nominale, en

Figure II.6 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR'

340 à rtne vitesse nominale moyenne, ê,r, cl 'environ l6 s-l  '

800

600

Acier IFHR340
t - l

I  t n= lo  s

0 0.05 ^ l 0 . l 5  0 . 2 0 .25

Déformation logarithmique, e

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

IFHR-340 à ttne vitesse nominale moyenne, êr, cl'environ l6 s-t .
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Figure II.8 : Evolution de la ,-itesse de déformation au cours de la déformation lors d'tm

essai de traction réalisée sur I'acier IFHR-340 à une vitesse nominaLe moyenne, €n, d'environ

16  s - '  .

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

sur le même acier à des vitesses de déformation é. de 6'10-a s-l et 100 s-1.

Nous avons ainsi réalisé au moyen de la machine hydraulique, des essais de tractron pour trois

v i t esses  de  dé fo rma t ion  €=6 '10 -4  s -1 ,  t=16  s - l  e t  e=100  s - I .  Pou r  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 conûainte moyenne au cours du temps, pour chacune de ces vitesses, à 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 à sa moyenne, La formule

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

u^ = r[È [r i lo'-", -oll'l'l
-  Nt4t3-r -Gl*  l l

\  j = l  \  k = l  r t r v /  
)  )

(rr.8)

où G est une grandeur physique qui peut correspondre dans notre cas à la contrainte ou à la

déformation, N Ie nombre de points expérimentaux et GJn.,o, la valeur moyenne de la grandeur

G pour l" j iè*t point alors que I ' indice k est relati f  au kiè*t essai. Dans le tableau suivant,

nous présentons ies valeurs de ces dispersions pour chacune des trois vitesses de déformation

uti l isées lors des essais. Ces valeurs indiquent une faible dispersion en contrainte et en

déformation.

Acier IFHR340
ê n  =  1 6  s - l
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ô o ô -

t  = 6x10-" s- ' 2.05 Vo 5.55 Vo

é=16 s - ' 2 .55  Vo 2.75 Vo

e = 100 s-r 2.10 Vo < /11 A^
J , 1 l  t V

Tableau II.1 : Dispersion des résultats des essctis réalisés sur Ia machine hydrauliclue.

Signalons qu'aux vitesses élevées, la résonance de la machine vient amplif ier le signal de la

force (voir la figure II.9). Ceci répercute sur les mesures de la contrainte qui donnent des

valeurs amplifiées par rapport aux valeurs réelles. D'où I'intérêt des dispositifs basés sur la

technique des barres d'Hopkinson pour la réalisation d'essais aux grandes vitesses de

déformation.

\ -

0 0.002 0.004 
_ 

0.006 0.008 0.01 0 012
lemps,  t  [s ]

Figure II.9 : Oscillogramme représentant les signaux cle cléplacentent et de Iaforce mesurés

Iors d'un essai de traction de I'acier IFHR-340, réalisé à tme vitesse nominale moyenne, ên, d,

l'ordre de 100 s-t .

Nous aurons I'occasion à Ia fin de ce chapitre, de discuter de ce problème de résonance en

comparant les résultats des essais réalisés à une vitesse de déformation de I'ordre de 100 s-l

sur la machine hydraulique à ceux d'un essai réalisé à la même vitesse au moyen du dispositif

de traction dynamique basé sur Ia technique des barres d'Hopkinson.
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Chapitre II

11.2.  Essais de t ract ion dynamique sur les barres d 'Hopkinson
modi f iées

Introduct ion

Pour déterminer I 'histoire de Ia pression d' impact d'r-rne balle ou d'un explosif,  Hopkinson [91]

avait uriiisé pour la première fois en i914 une barre d'acier qu'il avait suspendu balistiquement

(f igure AII. l  de I 'annexe II).A I 'une des extrémités de cette barre, i l  avait col lé une petite pièce

cylindrique qui avait servi d'échanti l lon et qui a été constituée du même matériau que la barre.

L'impact étant produit sur i'autre extrémité par un projectile ou par un explosif, I'onde incidente

qui en résulte se transmet à la pièce et se réfléchit à son autre extrémité libre en une onde de

détente. Quand celle-ci atteint de nouveau l'interface barre/pièce, elle se libère et vient heurter un

pendule balistique. La conservation de l'énergie mécanique de I'ensemble barre-pièce-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 Ia technique de la barre d'Hopkrnson. Ainsi, Kolsky [92] en 1949 (f igure AIL2 de

I'annexe II) et Lindholm [95] en 1964 (f igurre AIi.3 de I 'annexe II) ont développé des

dispositifs de compression dynamrque en utilisarit deux barres élastiques parfaitement alignées.

Dans Les versions de Kolsky et de Lindholm, l 'échanti l lon est pris en sandwich entre les deux

barres et I'impact est produit soit par un explosif soit par r"rn projectile qui vient heurter la barre

d'entrée. Le dépouiliement des signaux mesurés des ondes incidentes, transmises et réfléchies

permet de remonter au contraintes. déformations et vitesses de déformations dans l'échantillon

en utilisant la théorie de propagation des ondes élastrqLres 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.

I l .z.t.  Description du disposit i f  ut i l isé

Le banc d'essai destiné à 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 102 et 103 s-1. Ce dispositif, dont I'ensemble est illustré par la

figure II.l0, est composé de trois parties principales : une barre d'entrée guidée dans un tube de

renfort par des bagues régiables en Téflon, une barre de sortie gr-udée dans des bagues fixées à

un bâtit et un ensemble hydraulique destiné à charger la barre d'incidence.
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Chapitre II

11,2.2, Déclenchement de I 'essai de traction

On attache l 'éprouvette à I 'extrémité de chacune des deux barres, cel le d'entrée étant insérée

dans un vérin hydraulique (f igure II .10) en prenant soin de laisser un jeu conséquent. Par la

suite, on charge cette même barre d'entrée à I 'aide du vérin hydraulique de sorte que ses

déformations ne dépassent pas son domaine d'élasticité. Son énergie de déformation se trouve

bloquée à I'aide d'une ciavette montée au niveau du mors qui I'attache à I'éprouvette (figure

II.11). A une certaine charge critique, la clavette casse par ruptllre fragile et libère ainsi la ban'e.

Celle-ci reprend sa forme initiaie déclenchant ainsi l'essai.

Jauges de rés is l rnce

Extrémité B de la barre de sortie

Extrémité A de la bane d'entrée

Bane d 'entrée

Figure II.ll : Schéma du montage conçLr pour les essais de traction dynamique sur les

barres.

Ce système de déclenchement est choisi pour les deux raisons suivantes :

la phase d'accélération doit être la plus courte possible.

tout glissement éventuel de la bane d'incidence doit être évitée sous peine de précharger

l'éprouvette.

11.2.3. Mesures des ondes de déformation

Les déformations élastiqr"res dans les banes sont mesurées à I'aide de jauges extensométriques

collées à leurs surfaces latérales (figr-rre II.l l). Pourr discr-rter du principe de dépouillement des

1-
) -
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signaux fournis par les ponts extensométriques. nous analysons la situation avant et après 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, err.., jr-rste avant la rlrpture de Ia clavette.

2- Après le déclenchement : la barre d'entrée se détend pour reprendre sa forme initiale. Le

signal, Vr(t), qui est fourni par le pont de la jauge collée à la surface de cette barre, correspond

à sa déformation, ei(t),  depuis sa forme à vide (i .e. avant son chargement) jusqu'à sa forme à

I ' instant t.  Le déplacement de I 'extrémité A de 1a barre d'entrée (f igure II . l  l )  après la rupture

de la clavette est donc donné par :

uo(t)= cor 
lo[r , , -  

-  e,(() ]a( = co, I  - -  I r r m â x
I  n t l  Y l
l ^  L

- v' (<)]oE (rr.e)

C91 étant la célérité des ondes élastiques longitudinales se propageant dans la barre d'entrée et

11 la sensibilité de la jauge collée à la surface latérale de cette bane.

De I'autre côté du monta-qe, des ondes de déformation élastiqr"re sont transmises dans la barre de

sortie à travers l'éprouvette. Ces ondes correspondent aLl signal. V:(t), fourni par le pont de la

jauge collée à la surface de cette barre. Le déplacement de I'extrémrté B de celle-ci (figure tI.1 l)

est donc donné par :
. l  . 1
l '  t -

ue(t)= Co, 
Jor,(€)di= 

c0: 
Jo*,u,( ;)de

(rr.10)

Cs2 étant la céléitédes ondes élastiques longitudinales se propageant dans la barre de sortie et

12 la sensibilité de la jauge collée à la surface latérale de celle-ci.

Un exemple de signaux mesurés est illustré par la figure suivante :
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-u ,  )

0 500 1000 1500 2000 2500 3000
Temps, t [t-Ls]

Ftgure 11.12 : Oscillogramme représentant les signatx mesurés Lors d'un essai de traction

réalisé sttr I'acier IFHR-340 à tme vitesse nominale mo\)enne, én, d'environ 100 s-|.

11.2.4.  Dépoui l lement  des enregis t rements

En supposant que les ondes se transportent de manière identique des points de mesure aux

interfaces, et que la contrainte et la déformation dans I 'éprouvette sont homogènes, la

déformation nomrnale moyenne, sn (t), de ceile-ci s'écrit :

e n  ( t )  =

lo étant la longueur initiale de l'éprouvette.

U,r  ( t )  -  Ue ( r ) (rr.1 1)
l o

La continuité des déplacements aux interfaces éprouvette/barres, combinée aux relations (IL9)

et (II . l0), permet d'écrire l 'équation (IL l  l)  sous Ia forme :

.+

;

- J

=
-

-o /.
3

u

-

-

,J)
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I

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

en(r)=* 
[.r,  f [ . , .--r,(€)]o( 

-coz 
], lefe]

en ( t )  =  
*  

[ . r ,  
' [ r ,u*  -  e i ( t ) ] -  coz  e ,  ( t ) ]

( I I .12)

(rr.13)
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Quant à ia contrainte nominale moyenne, on, appliquée à l 'éprouvette, el le s'exprime en

fonction des forces F,(t) et F1(t) appliquées aux interfaces éprouvette/barres par'

Les forces F1(t) et F, (t) sont données par les relations suivantes

4 ( t )=  E r  A r  [ . n . *  
-  e r ( r ) ]  ( I I . 15 )

Fz ( t )=  E2  A1  e , ( t )  ( I I . 16 )

où les quantités Er, Ez et A1, A2 représentent les modules de Young et les sections des deux

banes. La contrainte nominale on s'écrit donc :

o^( t )  =  F r ( t )+ -F  ( t )

lA:"

. n
AY^ étant Ia section initiale de l'éprouvette.

L P

( I I .14)

( r I .17)

(rr.1e)

(rr.20)

Les deux barres étant conçues du même matériau et ayant Ie même diamètre, les exp|essions

( I I . 12 ) ,  ( i l . 13 )  e t  ( I I . l 7 )  s ' éc r i ven t :

c n  \ 1 , /  
- ( I I .r8)Co l ' r ^  ^ ( - - \ - " (F laF

Ë JoLt. ' *  
-  e i (ÇJ -  èt  \s / lub

Nous déterminons donc I'évolution de tn, de én etcelle de on au coltrs du temps à partir de la

mesure des ondes de déformation dans les barres. Nous en déduisons celles de e, de e et de o

dans le domaine de déformations unifornes, i.e. avant la striction de I'éprouvette, en utilisant

les relations (II .3) et (IL4). En él iminant le temps entre ces différentes variables, nous

remontons aux courbes on(en), o(t) et e(e) que nous présentons sur les f igures suivantes

pour une vitesse de déformation nomrnale moyenne, 8,., ,  d'.nuiron 100 s-1.
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Figure ILl3 : Courbe contrainte nominale-déformation nominaLe cle I'acier IFHR-340 pour

Lm essai de traction réalisé sur les barres à une uitesse nomincLle moy-enne, 8,,, cl'environ
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80

40

. 0 J

i

0 .  t 5  0 . 2

Déformation logarithmrque, e

Figure II.l5 : Evolution de la vitesse de défonnation au cours de la déformation Iors d'un

essai de traction réalisé sur les barres à une ,-itesse nominale moyenne, e, cl'environ 100 s-l

I I .3. Discussion des résultats

Sur la f igure II .16 ci-dessous, nous transposons les résultats des essais de tractron réalisés sur

I'acier IFHR-340 au moyen de la machine hydraulique à ceux de i'essai réalisé sur les barres à

une vrtesse de déformation nomrnale moyenne én = 100 s-t.

200

0  0 .05  0 .1  0 . r5  0 .2  0 .25  0 .3

Déformation logarithmique, e

Figure II.16 : Comparaison des résultats des essais de taction réalisés sur la machine

hydrautique et cle L'esscti réalisé sttr les barres porff rme vitesse de défonnation éu = 100 s-l
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Acier IFHR340

én  =  100  s - l

Acier IFHR340
ên = loo s-1

----rt- l" essai réalisé sur la machine
---- f-  2è'" 'Èssai réal isé sur la rnnchir te
-*l- 3ù"'' essai réalisé sur la rnachine
----o- Essai réalisé sur les barres
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En ce qui €oncerne la l imite supérieure et Ia l imite rnférieure d'écoulement qui apparaissent

avant Ie début de durcissement du matériau, nous remarquons, à partir de la figure II.l6, que :

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

cas de 1'essai réalisé sur les ban'es de presque 3.82 Vc .

2- l'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 banes.

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

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

Ces différences entre les résultats issus des deux disposit i fs sont probablement dues à la

résonance de la machine à grande vitesse de déformation : cette résonance répercute sur les

niveaux de force de traction mesurés (figure Ii.g ), et donc sur les ntveaux de contrainte déduits

à partir de ces mesures.

La machine hydraulique permet, donc, de réaliÈer des essais de traction pour des vitesses de

déformation qui peuvent atteindre 50 s-l.  Pour des vitesses plus élevées, les vibrations de ia

machine dues à la résonance viennent perturber les signaux de déplacement et de la force. Le

dispositif de traction dynamrque basé sur la technique des ban'es d'Hopkinson qtte I'on vient de

décrire ci-dessus pennet donc, en plus de la réalisation des essais dans une gainme de vitesse de

déformation comprise entre 100 s-l et 1000 s-I, d'éviter ce problème de résonance et

d'obtenir ainsi des signaux exploitables aux grandes vitesses.

Dans la suite de ce tfavail ,  nous uti i isons les résultats des essais réalisés sur la machine

hydraulique pour les deux vitesses de déformation ên =6.io-a s-l  et ên = 16 s-I. Pour la

vitesse ën = 100 ,-1, nous uti l isons les résultats de I 'essai réalisé sur le disposit i f  de traction

basé sur la technique des barres. Nous transposons les résultats de ces différents essais sur la

figure suivante :
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Figttre ILlT : Ensemble tles réstLLtats cles essais de traction réalisés sur lamachine pour les

cleux vitesses cle défonnation ê, = 6 . l0a s-t et én = I6 s-t et cle I'essai réaLisé sur les

barres pottr la t'itesse è, = 100 s-t '

pour montrer I 'effet de Ia vitesse de déformaticjn sur I 'écoulement plastique de I 'acier IFHR-

340,  nous représentons sur  la  f igure I I .18 c i -dessoLls  Ies var ia t ions de Ia  contra in te

d'écoulement avec la vitesse pour différents niveaux de déformation plastique.
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Figure II.Ig : Sensibitité Ao d, l'écotLlement plastique de l'acier IFHR-340 à la vitesse de
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Clnpirre II

Les résultats représentés sur la f igure II .18 montrent que dans le domaine de vitesse exploré

dans cette part ie et qui est situé dans le domaine de l 'activation thermique, la contrainte

d'écoulement varie de façon quasi-logarithmique en fonction de ia vitesse de déformation, ce

qui est en accord avec les conclusions de Rosenfield et Hahn (figure I.3). D'autre part, les deux

figures II.17 et I i . l8 montrent une sensibi l i té assez importante de I 'acier IFHR-340 vis à vis de

la vitesse de déformation. Aussi, les résultats des essais réalisés sur cet acier (f igure ILlT)

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 dr"r chapitre IiI, oùr il s'agira de

modéliser l 'écoulement plastique de l 'acier IFHR-340 en tenant compte de I ' inf luence de la

vitesse de déformation sur l'évolution de la microstucture.
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Conclusion

L'ensemble des résultats des essais d.e traction réalisés sur I'acier IFHR-340 montrent que ce

matériau est très sensible à Ia vitesse de déformation. Nous remarquons particulièrement, d'une

part, la croissance de la l imite d'élasticité et de la contrainte d'écoulement de cet acier en

fonction de Ia vitesse de déformation et, d'autre part. I 'apparit ion aux grandes vitesses de

déformation, des deux points l imites connues sous les noms de i imite supérieure et l imite

inférieure d'écoulement.

L'essai réalisé sur les barres à une vitesse de déformation

présente I 'ut i l isation de ce dispositrf  pour la réalisation

signaux obtenus dans le cas des essais sur les barres sont

des essais sur la machine hydraulique'

de 100 s-l montre I 'avantage que

d'essais aux grandes vitesses : les

mieux exploitables que dans le cas

Les résurtats de ce chapitre qui sont en accord avec les aspects caractérisant ia plasticité de Ia

plupart des matériaux métalliques à structure cc et plus particulièrement le comportement des

aciers, seront uti l isés dans la suite de ce travail .  I ls nous serviront de base' d'une part '  pour

modéliser l'écoulement plastique de I'acier IFHR-340 et. d'autre part. pour mieux comprendre

le comportement des matériaux métal l iques à structure CC dans le domaine de I 'activatton

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

In t roduct ion

I l  s 'agira dans ce chapitre, de modéhser l 'écoulement viscoplastique de I 'acier IFHR-340,
matériau métal l ique à structure cubique centrée, pour des températures clont les valeurs sont
autour de 300 K et dans une gamme de vitesse de déformation comprise entre l0-+ et
103 s- l  Pour  ce la,  nous nous baserons sur  le  formal isme proposé par  Klepaczko ;
formalisme dont le principe et les équations ont été rappelés dans le premier chapitre. Ce
formalisme fait intervenir l '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 I ' inf luence de I 'évolution de Ia texture, des structures celluiaires, des
macles et de la tai l le du grain sur l 'écrouissage du matériau. Cetre simplif icatron, bien qu el le
soit restr ict ive, nous permettra de cerner l 'objecti f  principal de ce chapitre : en I 'occurrence.
I 'analyse du rôle que joue I 'actrvation thermique lors de l 'écoulement plastique cles métaux CC
dans le domaine de température et de vitesse de déformation précité. Dans ia suite, nous
utiliserons ce formalisme dans les deux hypothèses suivantes :

H1-  Pour  des v i tesses de déformat ion de I 'ordre de 1O-a , - l , lu  contra in te ef fect ive est
négligeable puisque ce sont les mécanismes atherrniques qui contrôlent la déformation dans
cette zone de vitesse (d'après l 'analyse de la f igure I.3).

H2- Parmi toutes les dislocations qui existent initialement dans un matériau métaliique, il existe
une fraction, f .  de dislocations susceptibles de devenir mobiles au début cle la déformation
p las t i que (p1 . , : f  po )

Une analyse préliminaire des prévisions du modèle nous permettra de discuter de ces deux
hypothèses et de mieux comprendre le rôle que joue la mobil i té des dislocations lors de
l'écoulement plastique d'un matériau métallique. Nous discuterons également dans cette parrie

des difficultés de ce modèle liées au nombre trop élevé de paramètres qu'il met en jeu et dont
I ' identif ication n'est Das touiours évidente.

Par la suite, nous introduirons certaines informations hypothétiques qui nous serviront à réduire
le nombre de paramètres intervenant dans les équations d'évolution de la microstructure et ainsi,

à simplifier relativement la forme de celles-ci. Nous identifierons également les valeurs des
paramètres du modèle proposé pour I'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 modèle et des perspectives.
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I I I .1. Fbrmalisme de base

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

s 'aeit de :

f -  i 'express ion (L60)  de la  contrarnte to ta le  d 'écoulement  en mode de c isa i l lement  des

matériaux métalliques à structure CC :

.c  = c t .  p(T)  b

3- l 'équation (L73) qui

s'écrit sous la forme :

rn[P* n 'uo u2 
\ ' ) "  ( r r r .1)

I  ro )) |

t - ,
l K l-LGt' l

Dans le domaine de vitesse de déformation et de températr-rre qui nous intéresse ict, nous

supposons que l 'écrouissage du matériau n'est pas trop sensible à l 'évolution de Ia tai l le du

grain et de la tai l le des structures cellulaires. cette restr ict ion se traduit par une constance du

coeff icient général isé o(0, d(O). D) au cours de la déformation piastique. Dans ce chapitre,

nous nous intéressons plus parricul ièrement audeuxième terme de I 'expression (II I . l) ,  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 'ag i t  dans ce t ravai l ,  ces obstac les sont  les va l lées de Peier ls-Nabarro.  La rés is tance

intr insèque, t i ,  i*posée par ce type d'obstacles est indépendante du niveau de déformatton et

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

2- l 'équarion (I.72) qui exprime i 'évolution de Ia densité de dislocations mobiles :

(rII.2)

où le coefficient Mn1 exprimant Ia multiplication de ces dislocations s'écrit en fonction de la

vitesse de déformation plastique sous la forme :

H=vr*(ro)*(o* 
-pi) 

[î ',)

vr,'(yo)= Ml, 
[t.. 

t*r '[n l n o^ - D

de la densité de dislocationsimmobiles et qui

Y, )ll
",]ll

(rrI.3)

(III.4)

exprime l 'évolution

d n . / \
:r.,! = Mi I i, ) _oY"

K.( io,r )  (o i- pi)
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où I 'expression du facteur d'annihi lat ion des dislocations, Ku, en fonction de la vitesse de

déformation et de la température, s'écrit  sous I 'une des deux formes (I.68) et (I .69) rappelées

dans le premier chapitre. Dans ce chapitre, nous essayerons de voir si ies valeurs du facteur Ko

que nous identifierons à partir des résultats des essais réalisés dans le cadre du second chapitre,

peuvent être décrites par I'une de ces deux formes. Ceci nous perrnettra à la fin de ce chapitre,

de discuter de ces deux relations.

Ce formalisme introduit la vanation des paramètres

T, par Ie biais de :

G en fonction de la température.

* l'expression (I.35) du module élastique de cisaillement, F, en fonction de T :

P ( T ) =  P o (rrr.s)

*  Ies express ions ( I .59)  de la  contra in te de Perer is-Nabarro,  t i ,  e t  de l 'énerg ie to ta le

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

de Peierls-Nabarro) en fonction de T :'

r r  I  P t
v

[' [+) '^o['. (' (+))]]

Par la suite, la densité initiale, pT, d. dislocations susceptibles de devenir mobiles au débur de

la déformation piastique du matériau sera appelée, par abus de langage, densité initiale mobile.

De même, pf sera appelée densité initiale immobile.

I l l .2. Première étape : discussion des équations d'évolution de la
microstructure

III.2.|.  Résolution des équations d'évolution

Dans cette étape, nous utilisons comme expression du coefficient, M1, de multiplication des

dislocations immobiles celle donnée par la relation (I.14) :

L n [  r  /  
-

r  r  / 1 ' \

+ o  P \ r /
'  

, [o

(rrr.6)

(III.7)

er  G(T) -  Go.p(T)
I,t o

vr,(vo)=*
* l p
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Cette relation suppose, nous I 'avons signalé dans le chapitre I,  que la multrpl ication des

dis locat ions immobi les contre balance I 'accumulat ion des d is locat ions mobi les.  Nous

proposons dans cette étape de résoudre les deux équations (II I .2) et (I I I .a) quantif iant

I'évolution de Ia microsrrucrure au moyen de la méthôde explicite de Runge-Kutta au 4eme

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

dislocations immobiles, Mi , étant exprimés respectivement par les relations (II I .3) et ( i I I .7).

Les valeurs des paramètres que nous uti l isons lors de la résolution de ces équations, sont

groupées dans le  tab leau I IL I  su ivant  (d 'après [26,71,82,84.88])  :

Paramètres Valeurs Uni tés

\ , f  " 1 . 5  x  l 0 c m

0 . 2

B L .  a

C 2 . 0 I

D 6
1 . 0  x  1 0 - S

o
P m

6
5  0  x  l 0 -

')
cm

rlr 2 . 0 I

t : 4 0 . 0 I

K o 9 . 2 i I

ITI o
- 4

|  < Y  l n
- I

K

T o
4

l  0  x  l 0
- l

S

v l 5 . 0  x  t 0 8
1

Tableau III.l : VaLeurs des paramètres intervenant dans les écluations

microstructure ( relations (III.2), (il1.3) et (lll '4)).

La résolution de ces équations conduit pour une vitesse de déformation

temoérature T = 300 K aux résultats suivants :

d'évolution de la

t l ,  =  t00 s- l  e t  une
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x  [ 0 7

0  0 . 2  0 . 4  0 . 6 0 . 8  l

Figure IILI

Déformation plastique, yp

: Evolution de Ia densité, p^, de dislocations mobiles enJbnction lct
déformation plastiEte de cisaillement y p.
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Figure III.2 : Evolution de la densité totale, p, des dislocations enfonctionde la

déformation plastique de cisaillement y r.

111.2.2. Discussion des résultats

Cette première analyse nous perrnet de faire les deux remarques suivantes :

l -  l 'a l iure de l 'évo lut ion de la  densi té ,  pn, ,de d is locat ions mobi les en fonct ion de la

déformation plastique yo représentée sur la f igure II i . l ,  est conforme à celle prévue par Ie

modèie de Giiman [62] (t igure I.15).
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2- l 'évolution de la densité totale, p, des dislocations en fonction de la déformation plastique
^1n représentée sur 1a f igure II I .2, est en contradict ion avec les résultats des observations

mrcroscopiques rencontrés dans la bibliographie : ces observations montrent une croissance de

la densité totale , p, des disiocations avec la déformation plastique (figure I.l7).

Une réf- lexion sur cette deuxième remarque nous permet de conclure qu' i l  est ér ' ident que Ia

combinaison des équations (II I .2), ( i I I .4) et (I i I .7) conduit à des résultats non conformes aux

observat ions microscopiques.  En ef fe t ,  I 'évo lut ion de P* en [onct ion 6s Yo ind ique une

décroissance àpart ird'un certainniveaude déformation y! (f igures I. l5 et I I I .1). D'après les

équations (I i I .4) et (I I I .7), l 'évolution de la densité, p1, de dislocations immobiles ne peut être

que décroissante à part ir de ce niveau. Cela conduit à une décroissance de la densité totale, p,

des dislocations avec Ia déformation plastique à partir du niveau 7f .

En fait,  la mult ipl ication des dislocations immobiles ne contre balance pas I 'accumulation des

dislocations mobiles, que l 'on exprime par la relation (II I .7), mais plutôt I 'ancrage de ces

dislocations. La schématisation suivante de l 'évolution de ia microstructure noLls permet

d'éclaircir ce point de vue.

Dis locat ions mobi les :

* Lors de la déformation plastique du matériau, Ia muit ipl ication des drslocations mobiles est

due, d'une part, à la création de nouvelles dislocations et, d'al l tre part, à la mise en mouvement

d'une part ie Oes Oistocations init ialement immobiles ; cette mult ipl ication est traduite par le

coefficient Mrn.

* La diminution des dislocations mobiles est le résultat de l 'annihi lat ion d'une part ie des

dislocations mobiles que nous désignons par le terme A' et de I 'ancrage d'une deuxième

partie de ces dislocations que nous désignons par le terme Im.

La production des dislocations mobiles s'écrit donc :

+-=Mm-(e*+t, . , ' )oyp
(rrr.8)
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Dis locat ions immobi les :

*  La mul t ip l icat ion des d is locat ions immobi les prov ient  de I 'ancrage d 'une par t re  des

dislocations mobiles. Ceci conduit à la relation suivante entre le coeff icient M; traduisant la

multiplication des dislocatrons immobiles et le terme I* traduisant cet ancrage :

Mi = Iot (rrr.e)

I l  est donc clair que la combinaison de 1'équation d'évolution ( l l i .4) et de Ia relatron (II I .7)

suppose que Ia mult ipl ication des dislocations immobiles provient de toute I 'accumulation des

dislocatrons mobiles, alors que cette mult ipl icatron est due uniquement à I 'ancrage des

dislocations. Pour cette raison, nous laissons dans l 'étape suivante le coeff icient IVIi  sous

forme de fonction de vrtesse de déformation Mi(io) Aon, I'expression reste à détermrner.

I I I .3. Deuxième étape : mise en oeuyre du modèle

Durant toute cette deuxième étape qui sera divisée en deux parties, nous utiliserons I'ensemble

des équat ions ( I I i . l ) ,  ( I IL2) ,  ( I IL4) ,  ( i I I .5)  e t  ( I IL6) ,  nous essayerons d ' ident i f ier  Ies

paramètres cr, po, pi et t i  pour I 'acier IFHR-340 à part ir des essais de traction réalisés dans

le cadre du second chapitre, et nous essayerons de même d'identrfier les paramètres lv{i, \{* et

Ku pour chacune des vitesses uti l isées lors des essais. Comme nous le verrons par la sutte. Ies

valeurs du reste des paramètres rntervenant dans I 'ensemble des équations citées ci-dessus

seront prises de la bibl jographie. Cette étape nous permettra. d'une part, de discuter des

difficultés que présente ce formalsme au niveau de I'identification des paramètres et, d'autre

part, d'examiner les valeurs de Mn.,, M' et Ku qui seront identif iées pour vérif ier si leurs

évolutions en fonction de la vitesse de déformation peuvent suivre certaines relations teile que la

formule (IIL4) pour ce qui concerne le coefficient de multrplication des dislocations mobiles

M, ou encore l 'une des deux expressions (I.68) et (I .69) pour ce qui concerne le facteur

d'annihilation Ku. Cette étape nous pennettra également de discuter des deux hypothèses H1 et

H2 évoquées dans I'introduction de ce chapitre.

I I I .3.1. Valeurs de quelques paramètres du modèle dans le cas des

ac iers

* Pour ce qui concerne le paramètre géométrique d'activation, noté n, intervenant dans

I'expression de la contrainte effective, T* ( relation (IILI)) : en général, on détermine sa valeur

en uti l isant 
' l 'enchaînement suivant : on détermine, tout d'abord, la valeur du volume

d 'ac t i va t i on ,  V* ,aumoyende la re la t i on ( I . 19 )àpa r t i r de résu l ta t sd 'essa i sdesau tdev i tesseà
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températuie constante. Ce volume étant ie produit de I 'aire, A., baiayée par la dislocation au

cours de son activation thermique et de la distance d'activation d', on en déduit Ia valeur de A-

moyennant I 'approximation d* = b. Par la suite, on en déduit la valeur du paramètre "n"

puisqu ' i l  est  l ié  à  l 'a i re  A* par  la  re la t ion ( i .14) .  Dans cet te  étape,  nous ut i l isons Ia  va leur

n = 2.0 pr ise de la  b ib l iographie (d 'après [82] ) .

* Pour les deux paramètres p et q, nous uti l isons les valeurs retenues par Frost et Ashby,
- 1 . /  A /

p=5/O et  q=%, qui  considèrent  que la  forme des obstac les de Peier is-Nabarro est

sinusoïdale.

* Pour ce qui concerne le module du vecteur de Burgers b , Ie module élasttque de cisaillement

lro à 0 K, i 'énergie totale d'activation Go à 0 K, la température de fusion T*,le paramètre

0* intervenant dans la relation ( l l i .5) et les deux coeff icients Ir et Iz intervenant dans

l 'équation (II I .2), nous uti l isons les valeurs données dans le tableau IIL2 ci-dessous et qui sont

prises de la bibl iographie (d'après [77, 82, 88]).

x Quant à Ia constante de Boltzmann k et la fréquence de Debye vD, ce sont des constantes

physiques absolues, ieurs valeurs sont données dans le tabieau III .2'

Paramètres Valeurs Unr rés

n 2 . 0

n
Y I t

a v, I

b
e

2  4 8 x l 0 cm

F o 84 GPa

G o 0. 63 eV

Tm l  785 K

e 0.  39 I

nr 2 . 0

t lz 4 0 . 0

k 8.614 x l0  
- ) ,r/*

VD 1 . o x l o l 3
- t

S

Tableau III.2 : Valettrs de quelques paramètres couramment utilisées dans le cas des aciers et

valeurs des constantes physiques absolues k et v o.
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I I I . 3 .2 . . I den t i f i ca t i on  des  au t res  pa ramèt res  pou r  I ' ac ie r  IFHR-340

Dans la suite, nous identrf ions les paramètres cr, pi,  pi et r i(To) à part ir des résultars des

essais  de t ract ion réal isés dans le  cadre du second chapi t re  (  f igure IL lT) ,  To étant  la

températr,rre ambiante. Pour cela, nous ajustons les limrtes d'élasticité prévues par le modèle aux
l imi tes d 'é last ic i té  observées pour  i 'ensemble des va leurs de v i tesse de déformat ion

correspondant à ces essais, les limites d'élasticité théoriques étant calculées à partir de Ia relation
(m.1) en uti l isant les condit ions init iales pn-, = pT et pi = pf lorsque "lp ) 0. Par Ia suire,

nous remontons à la  va leur  de t !  à  par t i r  de ce l le  de r i ( to)  moyennant  les deux re lar ions

( I I I .5)  e t  ( I I I .6) .

Pour ce qui concerne les paramètres M* M, et Ku, nous les identif ions cette fois-ci pour

chacune des vitesses de déformation correspondant aux essais et ce, en ajustant les courbes

contrainte-déformation prévues par le modèle à ceiles obtenues à partir des essais. La contrainte

théorique qui conespond à un niveau de détbrmation piastique donné, s'obtient après résolution

des équations d'évolution (II I .2) et (I IL4) et injection de la solution dans I 'expression t l I I . l) .
Pour résoudre ces équatrons d'évolution, nous uti i isons Ia méthode explicite de Runge-Kutta au

4ème ordre,  e t  pour  passer  des contra in tes et  des déformat ions en t ract ion à ce l les en

cisarllement et inversement, nous utilisons le critère de Von ivfuses.

Pour ajuster les prévisions du modèle aux données expérimentales, nous uti i isons une

procédure numérique moyennant la méthode des moindres carrés. Cette méthode nécessite la

connaissance préalable de I ordre de grandeur de chacun des paramètres à identif ier et

I'tncrémentation d'un intervalle relativement large conlenant cet ordre. Si "n" est le nombre de

paramètres à identifier, nous introduisons de façon incrémentale dans un processus itératif un

sous ensemble de IRn construit à part ir des "n" intervalles contenant chacun I 'ordre de

grandeur du paramètre colrespondant. La procédure utilisée consiste à calculer lors de chaque

itération I'erreur moyenne, E' entte les valeurs des contraintes prévues par le modèle et les

valeurs mesurées ïors des essais. Cette erreur, appelée fonction écart type moyen, est donnée

par la relation suivante :

(rrr.10)

où N est le nombre de points expérimentaux. Nous inrt ial isons I 'erreur E. par une valeur

tr iviale avant le début du processus itérati f .  Lorsque ce processus commence, la procédure

calcule I 'erreur à la f in de chaque itération et ut i l ise un critère de comparaison avec I 'erreur

mémorisée auparavant : si Ia valeur calculée lors de l ' i tération actuelle est plus petite que celle
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retenue à la fin de toutes les itérations précédentes, la procédure retient la nouvelle erreur et les

valeurs des paramètres qui lui correspondent et ignore la valeur mémorisée précédemment.

Dans le cas contraire, el le ignore I ' i tération actuelle et passe directement à I ' i tération suivante en

gardant Ia I 'aleur précédente. Nous retenons donc à la f in de la procédLrre I 'erreur minimale

calculée au cours de toutes les i térations et les valeurs des paramètres qui lui correspondent.

Cette procédure permet de gérer le temps de calcul en agissant sur la largeur des intervalles

construisant Ie sous ensemble de IRn qui contient les valeurs des paramètres à identif ier. La

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

Signalons qu' i l  reste tout de même un coupiage entre les dit-férents paramètres à identif ier et

qu' i l  peut donc y avoir plusieurs solurions. L' identif ication des paramètres peut aboutir,  comme

nous al lons le voir dans la suite, à des solutions qui ne sont pas toujours acceptables

physiquement. El le conduit parfois à des valeurs arbitraires qui a.;ustent les résultats de

l 'expérience sans tenir compte de la physique des choses. Par conséquent, el le rend le modèle

juste descriptif dans le domaine de vitesse correspondant aux essais. Il est aussi souhaitable de

déterminer tous les paramètres accessibles à la mesure (densité initiaie po à titre d'exemple), en

uti l isant des approches expérimentales adéquates. Cela sert à réduire le nombre d' inconnues à

identifier et ainsi à diminuer de I'intensité de ce couplage.

Approx imat ion ad iabat ique

On sait que pour les essais rapides. Ie temps de chargement est assez farble de sorte que

l'énergie dtssipée sous forme thermique dans Ie matériau ne puisse être évacuée par conduction.

Par conséquent, la température du matériau augmente au collrs de I essai. Nous t iendrons

compte de I'influence de cette élévation de la température sur la contrainte d'écoulement lors de

I'identification des paramètres du modèle et ce, pour la vitesse e = 100 s-l qui correspond à

I 'essai réalisé sur les barres. Pour cela, nous uti l iserons I 'approximation adiabatique pour

calculer Ies élévations de température dues à l 'énergie de déformation plastique. Par contre,

pou r lesdeuxau t resv i tesses  e=6 .0x10-4  s - t  e t  e=16  s - l , nou rca l cu le rons lescon t ra in tes

dans le cadre de I'approximation isotherme. Nous aurons I'occasion à la fin de ce chapitre de

comparer les niveaux de contrainte prévus par le modèle dans le cas de I 'approximation

adiabatique à ceux prévus dans le cas de I'approximation isotherme.

Pour calculer les élévations de la température au cours de la déformation dans le cadre de

1'approximation adiabatique, noLls uti l iserons l 'équation (L80). L'expression de la chaleur

spécif ique, Cu, du matériau iniervenant dans cette équation, est donnée en fonction de Ia

température par Ia relation (I.81). Les deux équations (I.80) et (I .81) nous serviront, donc,

pour calculer les élévations de Ia température au cours de la déformation dans le cadre de

I'approximation adiabatique. Ceci nous permettra de calculer les variat ions de la contrainte au
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cours de Ja déformat ion dans le  cadre de cet te  approx imat ion.  Le module é last ique de
cisai l lement p,Iarésistance intr insèque de Peierls-Nabarro, r i .  et l 'énergre tertale d'activation,

G, qui interviennent dans la relation (II I . i)  sont exprimés en fonction de la température par les

relations (II I .5) et (I I I  6).

Les va ieurs de la  densi té  massique,  po,de i 'ac ier  e t  du coef t lc ient  de Taylor-Quinney ' .  B,

intervenant dans l 'équation (I.80) ainsi que celles de latempérature de Debye, To, de I 'acier et

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

suivant :

Paramètres Valeurs Unités

Po 7855 o/^'

B 0.9 1

TD 470 K

R 8 .3  14 J/^ot 
s.

Tableau I I I .3.  Valeurs t les paramètres physiques interv^enant t lans les relat ions (1.80)et

(1.81) ,  cas des aciers doux.

Sur la f igure suivante. nous reportons l 'al lure des variat ions de la chaleur spécrf ique de l 'acier

avec la température. Ces variatrons sont calculées à part ir de la relation (I.8i) au moyen de la

méthode de Gauss.
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Figure III.3 : Variations de Ia Chaleur spécffique de l'acier avec La température.
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Entrée de données

Initiaiisation de l'erreur E'.

Incrémentation du sous ensemble de IRn contenant
les valeurs des paramètres à identifier

Introduction de façon incrémentale
des valeurs à tester

Inrt iai isation de T, pn-' et Pi

fp*6t l  et pi(ey+r)

Calcul de o., et de C"t! )

Calcr"rl de ÀT

Intégration des équations
d'évolution de la microstructure

Calcul deE,

Comparaison des erreurs

Sortie des résultats

Figure III.4 : Schéma de la procéclure utilisée pour l'iclentification des paramètres.

Pour tenir compte de l 'évolution de la température au coLlrs de la déformation, nolls

introduisons dans cette procédure d'identification des paramètres Llne sous procédure qui sert à
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calculer l 'élévation, AT, de la température pour chaque incrément de déformation. Dans le cas

de I 'approximation adiabatique, cette sous procédure procède par intégration de I 'équation
(L80), la valeur de la chaleur spécif ique, Cu, associée à la température, T, qui correspond au

début de I'incrément de déformation étant calculée à partir de l'expression (I.81). Dans le cas de

I'approximatron isotherrne, nous imposons à cette sous procédure de prendre une valeur nulle

de, AT, pour chaque incrément de déformation.

I I I .3.2.1. Première identi f icat ion des paramètres

Dans cette part ie, nous uti l isons I 'hypothèse H1 évoquée dans I ' introduction de ce chapitre, et

nous négligeons donc la contrainte effective pour ce qui concerne la vitesse e = 6,0x10-t s-l

qui correspond à I 'essai quasi-statique. En uti l isant la stratégie décrite dans le paragraphe

précédent, nous identif ions les paramètres du modèle (équations III .1, i lL2, I I I .-I ,  i lL5 et

II I .6) en I 'ajustant aux données expérimentales obtenues à part ir des essais de tractron. Les

résultats de cette identif ication sont présentés sur les f igures III .5, i lL6, I I i .7 et I I I .8 ci-

dessous.  Pour  chacune des deux v i tesses de déformat ion t r  =6.0x10-a s- t  e t  €z = 16 s- l ,

les paramètres sont identif iés en ajustant le modèle aux résuitats de I 'essai numéroté I dans

chacune des deux f igures qui conespondent à cès deux vitesses (f igure IIL6 pour e1 et f igure

I I I . 7  pou r  e r ) .

- 20
Vitesse de déformation, log (

Figure III.5 : Iclentification des paramètres pi,r, pi, r) u a à partir des variations de la

limite d'élasticité avec la vitesse de déformation.
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Figure III.6 : Identification des paramètres ivl^, Mi et Ka à partir d'un essai correspondant

à tme vitesse € = 6.0.r ITa s-t .
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Figure III.7 : Identification des paramètres M^, Il'!; et Ka à pertir d'un essai correspondant

à tme vitesse € = 16 s-|.
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Figure III.8 : Identification des paramètres lvl,n, Mi et Kd à partir de I'essai réalisé à une

vitesse e = 100 s-t .

Les valeurs identrfiées des paramètres du modèle'sont groupées dans le tableau suivant :

Paramètres Valeurs Uni tés Erreur E r
, ^ o
P M l . 0 x l 0 7

l

c m

25.91
p i 6 . 0  x  i 0 3

_ 1
cm

7 305 lvlPa

2 . 3 6

=  o . { l u S

lvl In
)

1 . 0 x l 0 - cm

0 .  s3i Y l  I 2 .  0 x  l 0 r o
1

cm

K e 8 . 0

é = 1 6  s - '

M m 2 . 0 x 1 0 6 cm

t . 6 0M i 2 . 0  x  1 0 '
- 1

cm

K a t . 0

g  =  100  s - '

rYI m 6 . 0 x 1 0 '
-2

cm
t .  t )M i 1 . 0  x l 0 e

1

K a 1 . 0

Tableau III.4 : Valeurs identifiées des paramètres interyenant dans les équations d'évoLLttion

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

0
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DiscusSion des résultats

Cet ajustement semble donner de bons résultats vu la bonne conélation obtenue entre le modèle

et  les données expér imenta les ( f igures I I I .5 ,  I I I .6 ,  I I I .7  et  I I I .8) .  Cependant .  Ies deux

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

1- La valeur 305 iVPa du paramètre to représentant la cission théorique maximale qui permet

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

rencontrées dans . la bibl iographie. Pour les aciers, la valeur de t i  est généralement comprise

entre 400 et 600 MPa.

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

qui correspondent aux essais (tableau I i I .4).

e  [ t  r ] :l
6  r l 0 l o r00

N I n , I c m  r ] 1

1 . 0  x 1 0 - 2 , 0  x  1 0 5 6 . 0 x  1 0 '

Ces valeurs ne peuvent pas suivre la relation (III.3) qui exprime le coefficient de multiplication

des dislocatrons mobrles en fonction de la vitesse de déformation. En effet ; selon que le produit

des deux constantes A et C est posit i f  ou négatif ,  cette relation prévoit,  soit,  une croissance,

SOit ,  une décrOisSanCe du COeff ic ient  NI  cn fnnnt inn r le  l r  y i1s5ge.  Ceci  n 'eSt  paS Ie caS des

valeurs présentées ci-dessus.

Aussi, Ja remarque suivante est à prendre en considération pour ce qui concerne I'hypothèse H1

évoquée dans I'introduction de ce chapitre :

Le fait que la contrainte effective, T*, soit négligeable dans le domaine de faibles vitesses de

déformation ne doit pas être considéré comme hypothèse que l'on introduit dans le calcul de la

contrainte. C'est plutôt un fait qui doit être prévu par le modèle à part ir du calcul de cette

contralnte.

1IL3.2.2. Deuxième identification des paramètres

Dans cettepart ie, nous identif ions les paramètres du modèle (équations III . l , I I I .2, I IL4, II I .5

et i IL6) en I 'ajustant aux données expérimentales obtenues à part ir des essais de traction

réalisés dans le cadre du second chapitre sans tenir compte, cette fois-ci,  de I 'hypothèse H1

évoquée dans I'introduction de ce chapitre ; i.e. sans négliger la contrainte effective, ''-* , dans le

cas de I 'essai quasi-statique. Les résultats de cette identit lcation sont présentés sur les f igures
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I I I .9 ,  I I I . l0 ,  I IL I  i  e t  I I I .12 c i -dessous.  Pour  chacune des deux v i tesses de déformat ion

Ër = 6.0x i0-a s- l  e t  èz=16 s- I ,  l .s  paramètres sont  ident i f iés en a justant  le  modèle aux

résultats de I 'essai numéroté I dans chacune des deux f igr-rres qui correspondent à ces deux

vi tesses ( f i -eure I I I . l0  pour  et  e t  f igure I IL I I  pour  e") .

A
-

t r  -  ̂ ; , . ; - . -^-
L / \ V ç r r ç l r L U

iVIodèle

- 2 0 2

Vitesse de déformation. log (  e )

Figure III.9 : Iclentification des paramètres pi,,, pi, tj ,t a à partir des variations cle la

Limite d'élasticité av'ec la vitesse de cléformation.
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M*  =  1 .0x102  cm-2
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Ku  =  2 '0
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Défbrmation plastique, eo
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Figure III.10 : Identification des paramètres lvl,,, lvl, et

corresponclant à tme vitesse € = 6.0x I0a

K,, à partir d'un essai
- t

.t

PT =  6 .0x106 cm-2

Pl  =  5 .0x108 cm-2

to = 445 ivlPa

a=0.J
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Mrn  =3 .0x106  cm-2
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Ko  =  19 '0
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Déformation piastique, €p

Figure III.Il : Identiftcation des paramètres ù1,,,, Mi et Kn

correspontlant à rme t'itesse e = I6 s-l .

0 . 2  0 . 2 5

à partir d'un essai

800
----{- Essar réaiisé sur les barres
----x- lvlodèle

"  0  0 .05  0 .  I  0 .15
Déformation plastique, eo

Figure III.12 : Identification des paramètres M^, Mi et Ko à partir de l'essai réalisé à une

v i t esse  e=100  s - | .

Les valeurs des paramètres qui ajustent Ie modèle aux données expérimentales dans ce cas, sont

groupées dans le tableau suivant :

i-
I

4

z,
I rnn

= JôO
o

:cr

' l  roo

r )

- l

€ , = l O  S -r-- Essai No I
____*_ EssaiNo 2
_f_ EssaiNo 3
-*- Modèle

Acier IFHR-340

iVI ,  =  5.0x105 cm-2

Mi  =  4 .0x l0 lo  cm- l

Ku  =24 '0 Acier IFHR-340

0

94



Chapitre III

Paramètres Valeurs Uni tés r n e t t r  L ,

o
p m 6 . 0  x  l 0 n

1

c m

2 6 . 9 1
p i I

5 .0  x l0
')

L o ,145 .0 IvIPa

0 . 7

= 6x10 
- ' - l

S

LVI m 1 . 0 x 1 0 -
_ 1

' m

T .  I JM i 1 . 0  x l 0  "
1

K a 2 .0 I

E = 1 6  s - '

t v r  m i  ô v l ô "
1

0 . 6 3M i 7 . 0 x  1 0  " ' cm

K a 1 9 . 0 I

. - l

e = 1 0 0  s

L v t  m i O v l O 5
1

r.5rM i ,1  .0 x l0 
'o 1

cm

K a 2 4 . 0

Tableau IILS : Valeurs identifiées des paramètres intervenant dctns les écluations cl'évoLution

de la microstrucfire et dans I'expression de la contrainte totale.

Sur la f igure II I .13 ci-dessous, nous reportons les évolutions théoriques prévues par cette

ident i f icat ion pour  ce qui  concerne la  contra in te in terne ou.  l r  contra in te ef f lect ive.  o ' .  e t  la

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

6.0xl0-a s-1. Aussi, nol ls reportons sur la f igure II I .14 l 'évolution théortque prévue par cette

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

plastique pour la même vitesse.
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0 . 0 5  0 . I 0 . 1 5  0 . 2  0 . 2 5  0 . 3

Déformation plastique, eo

Figure III.t3 : Prévisions clumoclèle concernant l'évolution cles contraintes ou, G et o aLl

colLrs cle La cléfonnation plastiqLrc pour rme v'itesse de 6.0xl0a s-t .

x 10"

e  =  6 .0x lO*  s - '
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Figure III.l4 : Prévisions du modèle concernant l'évolution de la densité de dislocations

mobiles aLt colffs cle ta déformation plastiqLrc poLff une vitesse de 6.0xl0a s-t .
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Discussion des résultats

l -  La f igure II I . l0 ci-dessus montre que durant les premiers stades de la déformation, Ies
niveaux de contra in te théor ique prévus par  cet te  ident i f icat ion pour  une v i tesse
t = 6.0x10-a s-l sont relativement faibles par rapport aux niveaux de contrainte mesurés. Ceci
est dû au fait qLre la valeur identif iée du paramètre pI esr rrop élevée. En fait,  ce paramèrre

représente la densité des dislocations qui se mettent en mouvement lorsque la déformation
plastique se déclenche dans le polvcnstal, i .e. juste au moment où I 'on dépasse la vraie l imrte
d'élasticité du matériau. Cependant, dans Ia pratique, la l imite d'élastrcité observée lors d'un
essal macroscopique est une limite qui, souvent, ne coTncide pas avec la vraie limite d'élasticité
du polycristal. Entre cel le-ci et la l imite observée lors d'un essai, la déformation plastrque se
développe à l'échelle mtcroscopique et la microstructure évolue vers un nouvel état caractérisé
par une densité de dislocations mobiles, que I'on peut noter pfi, différente de la densité mobrle
initiale p[ aussi bien que par une densité p-i d. dislocations immobiles différente de la densité

immobile init iale pl. D autre part, on sait que la production des dislocations mobiles est rrès

forte durant les premiers stades de la déformation d'un polycristal et que, par conséqnent, la
densité mobile pfi qui correspond à la limrte d'éiasticité macroscopique observée ne peut pas
être identifrée par la densité mobile init iale pft.  Ceci nous conduit à tàire [a remarque suivante :

Puisque la limrte d'éiasticité macroscopique observée est sensible à la vitesse de déformatron, il
devra en être de même pour la densité mobile pfi qui lui con'espond. En fait ; la production de

dislocations mobiles après le déclenchement de la déformation plastrque dans le métal est
d'autant plus forte que la vitesse de déformation est plus élevée. Ceci nous permet de
comprendre qlre la densité mobile p$ qu. I 'on identif ie à part ir des l imites d'élasticité

observées lors des essais, ne peut pas être indépendante de la vitesse de déformation. Nous
tiendrons, donc, dans l 'étape qui suivra du fait que le paramètre pfi  qu. nous identif ions à

partir des essais macroscopiques dépend de la vitesse de déformarion.

2 'La f igure I I I . I3  montre que pour  la  v i tesse de déformat ion e=6.0x10.4 s- l  qu i
correspond à I'essai quasi-statique réalisé, les niveaux de la contrainte effective théorique, o',
prévus par cette identification sont assez importants, surtout durant les premiers stades de la
déformation, pour qu'elies ne soient pas négligés. Cette contrainte o* est proportionnelle à la
composante effective, 1*, de la contrainte de cisai l lement dont I 'expression contenue dans la
relation ( i I I .1) peut s'écrire sous 1a forme:

O 7
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-  ' z * r  l .  \
r  = rp ( t J  9 l 7p , t  ,Pm/

9(ro 'T  'P* , ; [o t  , (

L G(r) l.
_ [ ,-L' Pr n . v o  b 2

) ) ^ ) ^

(rrr. 1 I )

I n

où la fonction g représente le pourcentage de l'énergie mécanique contribuant à I'activation des

vallées de Peierls, le reste de i 'énergie d'activation étant fourni par l 'agitat ion des atomes dans

le réseau cristal l in. Dans le tableau ci-dessous, nous présentons les valeurs de ce pourcentage

calcuiées à une vitesse de déformation de 10-a s-l pour ditférentes valeurs de la densité P*

^  f  " - ' l lv  m L - " '  )
1

t 0 -
1

t 0 - t 0 4
_ ^ )
I U t 0 6 1 0  

7

g 0 . 5 1 ^ À') 0 . 3 4 0 . 2 6 0 . 1 8 0 .  r0

Sachant que la valeur de t i  identif iée 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,

T* ,  ne so i t  pas négl igeable.  Ceci  expi ique les n iveaux non négl igeables de la  contra in te

effecrive, o*, prévus par le modèle dans le cas d'une vitesse de déformation de 6.0x10' s- '

( f igure I I I .13)  pu isque les n iveaux de la  densi té ,  P^,  de d is locat ions mobi les ( f igure I IL l ' l )

sont  de I 'ordre de 6.0x106 . . -2 .

3- Nous faisons de nouveau la même remarque que dans la part ie précédente pour ce

concerne les valeurs du coefficient Mm identifiées pour les trois vitesses de déformation

correspondent aux essais (tableau IiI.5).

È  [ ' ' r ]
-4

6  x l0 r6 100

M.  Icm-2 ] 1 . 0  x l 0 -
6

3 . 0 x 1 0  
-

5 . 0 x l 0  
)

Ces valeurs ne peuvent pas suivre I 'expression (IIL3) du coeff icient, M*, de mult ipl ication

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

dû, d'une part, au fait que l'on ne tient pas compte de I'influence de la vitesse de déformation

sur la densité mobile initiale que nous identifions à partir de la limite d'élasticité macroscopique

observée alors que cette limite est sensible à la vitesse et, d'autre part, au couplage entre les

différents paramètres lors de I'identification. Celle-ci donne, donc, des valeurs qui ajustent Ies

prévisions du modèle aux résultats de I 'expérience, mais I 'ensemble de ces valeurs identif iées

reste une solution numérique qui ne tient pas compte de la physique des choses.

qul
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I I I .3.2.3. Troisième identif ication des paramètres

Comme nous venons de le voir à Ia f in de la part ie précédente, la densité mobile que nous

identifions à panir de la limrte d'élasticité macroscopique observée et que nous noterons dans ia

suite pfl, est sensible à 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 travaii de la sensibilité du

paramètre pfl vis à vis de la vitesse de déformation.

Dans cette partie, nous identifions I'ensemble des paramètres cr, pl, et ti(To) ainsi que NI,n,

Mi, Ku et pfi  ( équations III .1, [ I .2, I I I .4, I I I .5 et I I I .6) en ajustant le modèie aux résultats

des essais de traction réalisés sur l 'acier IFHR-340. Les quatre derniers paramètres étant

sensibles à la vitesse de déformation, nous les identif ions pour chacune des trois valeurs de

vitesse qui correspondent aux essais. Nous rappelons que pour le calcLrl de la contrainte

d'écoulement lors de I ' identif ication des paramètres, nous uti l isons I 'approximation isotherme

pour  ce qui  concerne les deux v i tesses € = 6.OxlO-a s- l  e t  e  = l6  s- l  . t  I 'approx imat ion

adiabatique pour ce qui concerne la vitesse e = 100 s-I. L.s résultats de cette identification sonl

présentés sur  les f igures I I I .15,  i l I .16,  I IL IT et  I I I . l8  c i -dessous.  Pour  chacune des deux

vitesses de déformation e1 = 6.0x10-a s-l . t  s: = 16 s-I, l .s paramètres sont icientif iés en

ajustant le modèle aux résultats de I 'essai numérolé I dans chacune des deux f igures qui

conespondent à ces deux vitesses (f igure IILl6 pour t1 et f igure II I .17 por-rr €2).

- 20
Vitesse de déformation, Iog (

Figure III.t5 : Identification des paramètres Fi", pi, t) u u à partir cles variations de la

limite d'élasticité avec la vitesse de déf'ormation.
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Figure III.16 : Identification des paramètres lvl,,,, M; et

corresponclant à tme vitesse t = 6.0xl0a
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Figure III.17 : Identification des paramètres M,,, Mi et Ko à partir d'un essai

corresDonclant à une vitesse e = 16 s-|.
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Figure III.18 : Identification des paramètres lvI,r, Mi et Kcr à partir de I'essai réalisé à

v i t esse  e=100  s - t .

Les valeurs des paramètres ajustant le modèle aux données expérimentales dans ce cas,

groupées dans le tableau suivant :

Paramètres Valeurs Unités Erreur E '
o

P i 4 . 0 x 1 0 8 cm

2 0 . 2 6

L O 490.0 MPa

0 .35 I

=  6 r l 0 - '
- l

S

- 0

P . L 0  x l 0 5
)

cm

e = 1 6  s - '
- o
ô
T M 9 . 0 x  1 0 6 cm

e =  100 s - ' ô
r m 1 . 0  x l 0 ' cm

r  ^ - +  
- l

€  = O X I U  S

LVI M l . 0 x l 0 l

0  . 5 5lv1 i 2 . 0 x  1 0  "
l

cm

K a 2 . 0

. - l

t = i b  S

M m 1 . 0 x I 0 '
1

cm

0 . 6 1M i 8. 0 x l0 'o
- 1

cm

K a 1 . 0

é  =  100  s - l

M m 2 . 0 x  1 0 6
')

cm

3.29i ! { i 7 . 0 x 1 0 r 0 cm
)

I \ A 8 . 0

ronuou )u.o: Valeurs identffiées des paramètres intervenant dans Ies équations d'évoltttiort

cle la microstrltctrffe et dans I'expression de la contrainte totale.

une
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Sur les trois f igr-rres qui suivent, nous présentons les évolutions théoriques prévues par le
modèle pour ce qui concerne la contrainte interne, la contrainte effective et la contralnte totale
d'écoulement au cours de la déformation plastique pollr les trors vitesses qui con'espondent aux
essai  s .

e  =  6 .0x10 -a  s - l

- * " . . . -
) . 7  :  :  

.
'

005  0 .1  . 0 .15  02  025

Déformation plastique, e
n

0. _j

Figure III.I9 : Prévisions du rnodèle concernant l 'évoLution des contraintes O  e t O a L t

cours cle la déformation plasticlue porff tme vitesse € = 6.0xl0a
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Figure III.2l : Prévisions

cours de La

Nous remarquons à part ir de la f igure II I .19 que le modèle prévoit des ntveaux de contratnte

effective, o' ,  trop élevés pour ce qui concerne I 'essai quasi-statique qui correspond à une

vitesse de déformation de 6.0xi0+ s-1. Aussi, nous remarquons à part ir des trois f igures

III.19, II I .20 et I I i .2l que Ie modèle prévoit une sensibi l i té de ia contrainte interne, ou, vis à

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

remarques.

Aussi, nous présentons sur les deux f igures i I I .22 et I I I .23 ci-dessous les évolutions

théoriques prévues par le modèle pour ce qui concerne la densité, p6, de dislocations mobiles

et de la densité, pi, 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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Sur les f igures III .24, II I .25, II I .26 et I IL27 qui suivent, sont représentées les variat ions

respect ives des va leurs ident i f iées du coef f ic ient ,  M*,  de mul t ip l icat ion des d is locat ions

mobiles, dur coeff icient, M1, de mult ipl ication des dislocations immobiles, de la densité mobtle,

pf l ,qu i  correspond à la  l imi te  d 'é last ic i té  observée et  du facteur  d 'annih i la t ion,  Ko,  en

fonction de la vitesse de défonnation plastique de cisaillement !0.

x 10*
300

20

Vitesse de déiormation dec i sa i l l emen t .  l og  (  yo )

Figure III.24 : Variations cles valeLtrs identifiées du coefficient, ù1,n, de muLtiplication des

dislocations rnobiles enfonctiott de La vitesse de défonnation plastique de cisaiLLement.
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Figure III.25 : Variations des valeurs identifiées ducoefficient, M,, de multiplicationdes

dislocations immobiles enfonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement.
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Figure IIL27 : Variations des valeurs identifiées dufacteur d'annihilation, K,-,, enfonction

de Ia vitesse de déformation plasticlue de cisaillement.

Dans l 'étape qui suivra, nous al lons essayer de voit s' i l  est possible d'établir des relations qui

peuvent décrire les variations des valeurs identifiées de ces clifférents paramètres en foncticn de

Ia vitesse de déformation de cisaillement yo, ce qui nous permettra ci'examiner la relation (III.3)
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qu iexpr ime le  coef f ic ient .  \ l r .  de mul t ip l icat ion des d is locat ions mobi les en foncr ion de io  et

de d iscuter  des deux re la t ions ( I .68)  et  (1 .69)  qu i  sont  proposées dans la  l i t térature pour
exprimer le facteur d'annihilation, Kr. en fonction 6. ?o

I I I .1 .  Tro is ième étape :  nouvel les hypothèses

Int roduct ion

Les valeurs de la densité mobile, pf l ,  qui correspond à Ia l imite d'élasticité macroscopique

observée sont, comme nous venons de Ie voir dans l 'étape précédente, sensibles à la vitesse de

détbrmation. Dans le but de décrire I'influence de cette vitesse sur la limite d'élasticité obsen'ée,

nous essayerons dans cette part ie de voir s' i l  est possible d'établir une relation qLranrif iant les

variat ions du paramètre pff en fonction de la vitesse de déformation. Nous introduirons

également des informations théoriques concernant l 'évolution de la microstructure. Celles-ci

nous permet t ront  de rédui re Ie  nombre de paramètres in tervenant  dans les éqr" rat rons

d'évolution, de simplif ier cel les-cr et, ainsi, de diminuer de f intensité du couplage entre 1es

paramètres à ident i f ier .  , {uss i ,  nous a i lons vo i r  que I 'ensembie des re la t ions (L13) ,  (1 .14)  et

(II I . l)  nous permettra d'expliquer que l 'écrouissage des matériar"rx métal l iques est dû aux

interactions entre les dislocations et les obstacles non localisés (obstacles athermrques), et que la

sensibi i i té de l 'écoulement plastique vis à vis de la vitesse de déformation et de Ia température

est due aux mécanismes thermoactivés.

I I I .4 .1 .  Express ion du paramètre géométr ique d 'act ivat ion

Lorsque la vitesse de déformation piastique devient inf iniment grande, l 'énergie thermique

produite par I'agitation des atomes dans le réseau cristallin n'a pas assez de temps pour arriver

jusqu'aux barrières qui bloquent les mouvements des dislocations; Ia valeur de AG(t., T)

tend donc vers 0. Ceci nous perlnet, moyennant l 'équation d'Arrhénius (I.7) et des relations

( I .8)  e t  ( I .14) ,  d 'écr i re  :
l i m  V  =  b . n . V o (rrr.12)

De plus, on sait que la vitesse V 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 l 'énergie de la dislocation est inf inie [37], i .e. lorsque la vitesse io tend vers +co. Ceci

nous perrnet, à partir de l'équation (III. 12), de déduire la relation suivante entre ia célérité C. et

Ie paramètre géométrique d'activation "n" :

(rrr.13)C r  =  b  o ' V o
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Nous en déduisons I 'expression suivante de ce paramètre, " n", en fonction des caractértst iques

du matériau :

( I I I .11)

Lt et pa étant respectivement le module élastique de cisai l lement et Ia densité massique du

matériau. Cette relation montre que le paramèlre géométrique d'activation, " fl", aussi bren que

le volume d'activation, V*, s'annulent à Ia température de fusion puisqu' i l  en est de même pour

le module élastique de cisai l lement l- l .  Ceci s explique par le fait  que I 'on asstste à cette

température, à un effondrement des obstacles thermoactivés.

Donc, si nous connaissons les valeurs de Ia densité massique. Po, et du module élastique de

cisai l lement, p, du métal, la relation (II I .14) nous permettra de détermtner la vaieur du

paramètre géométrique d'activation, " n", sans avoir besoin de déterminer le voiume V-.

Sachant que nous connaissons actuellement les valeurs de pt et de Po pour la plupart des

métaux, cette relation nous épargnera de réaliser des essais de saut de vitesse si nous n'avons

besoin que de Ia  seule va leur  de ' 'n" .  Cela représente un gain de temps et  de mo," -ens

considérable, car ces essais, souvent coûteux, peuvent parfois même être pénalisants à cause

des nombreuses diff icultés expérimentales qui occaslonnent des ereurs de mesure, cel les-ci

pouvant répercuter sur les valeurs de V- et par conséquent sur les valeurs de 'n ' .

En utilisant les valeurs de pr et de p6 de i'acier à la température T = 300 K, p = 84 GPa et

p = 7850 kg ' - - ' ,  nous obtenons une va leur  de "n"  égale à 1.28.

I I I .4.2. Limite d'élasticité et écrouissage du matériau

En uti l isant la relation (II I .14), I 'expression de la contrainte effective 1* conlenue dans la

relation (III.1) s'écrit sous la forme :

,. (p,, io, r) = r;(r) 
[ ' [æ,"[^f ))^)^

(rrr.1s)

De plus, les équations (I.13), (1.14) et (I I I .14) nous permettent d'écrire la relation suivante

entre la viresse de déformation plastiqus io, Ia densité, P* de dislocations mobiles, la

température, T, et l'énergie thermique d'activation AG(t-,T) :

t08
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(rII.16)

Lorsque la vitesse io tend vers 0, Iénergie totale, G(T) , nécessaire aux dislocations pour

surïnonter les obstacles thermoactivés ne peut provenir que de l'énergie thermlque produite par

les vibrations des atomes dans le réseau cristal l in puisque Ia contribution mécanlque pouvant

provenir de i'énergie de déformation plastique tend vers la valeur 0. Ainsi, ies deux quanlités

énergériques AG(t., f) er G(T) deviennent pratiquement égales lorsque la vitesse io tend

vers 0. Ceci permet, moyennant l 'équation (II I '16)'  d'écrire:

kr  . (o^bc,)
I ' a r g

;L. 'rr,rul 
________ r_ ,

, - \ , , ^ i  , .  / p  )

(rrr.17)

D'où :

l im[c
i p  + 0 '

pou r  0<T<Tm (rrr.18)

Mn (^/o)=vi +kr

Le fait que la fonction tangente

facteur A1 dans cette équation est

hyperbolique est impaire

positif, ce qui conduit à la
nous permet de considérer que

timite suivante :

| ( v^ )l'l fvg
' tanhl A, ' loel --r I  I  I  avec {

L "\D' / l l  lo' =[ '

l e

r im[ j ] rn[p.  b c ' ' l - ]=,  pour o<r<rm
'o- ' lG(t ;  \  ro ))

-(ro 
, t  ,o ' ) ]= o

Cela montre que la contrainte effective, 1., tènd vers la valeur 0 lorsque la vitesse de

déformation plastiqr-re tendvers O ;c'est le cas lorsque I 'on est sur la l imite délasticité, ce qLri

explique que l'écrouissage du matériau est dû uniquement aux interactions entre les dislocations

et les obstacles non localisés (obstacles athermiques), et que la sensrbi l i té de l 'écoulement

plastique vis à vis de la vitesse de déformation et de la températllre est due aux mécanismes

thermoactivés.

I I I .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, Tp,

représentées sur la figr-rre IIL24, nous utilisons la relation (III.3) que nous écrivons sous la

forme:
= Ml,
(-.
Ei

(I I I .1e)

l im  M-  (1 "  )
l ' p - o

(rrI.20)
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De plus, iacoeff icient Mn-, tend vers 0 lorsque la vitesse de déformation piastique, yo, tend

vers 0. En effet, i l  ne peut y avoir ni création de dislocations mobiles, ni mise en mouvement

des dislocarions init ialement immobiles lorsque la vitesse To est nulle. Cela conduit à l 'équation

suivante :

MÎ. [i - tr]= o (ilr.27)

Nous en déduisons que la valeur du paramètre k1 est égale à +1. Par la suite, I 'expression

(iII.19) du coefficient, M* de multiplication des dislocations mobiles en fonction de la vitesse

de déformation plastique se simplifie sous la forme :

vr*(Yp) = ins (rrr.z2)

Cette expression apparaît comme le produit du terme 2Mff, qui n'est autre que la valeur

maximale du coefficient de multrplication M*, et d'une fonction de la vitesse de déformation

oui s'écrit sous la forme :

[,.,."n[^, 
,",[Éî)]]

.  \  t l

ïp  l l l
D, l l l

P-(yo)= j  
[ , . ,""n[^, 

'" ' (Éî)] ] (rrr.23)

Cette fonction est comprise entre les valeurs 0 et I  et peut, donc, être associée à une densité de

probabil i té ; c'est la probabil i té de mult ipl ication des drslocations mobiles qui provient de la

création de nouvelles dislocations et de la mise en mouvemenl d'une part ie des dislocations

immobiles. D'après I 'expression (II I .23), cette probabil i té croît en fonction de la vitesse 10.

Ceci est en accord avec le fait que la probabilité de création de nouvelles dislocations ainsi que

la probabil i té de mise en mouvement des dislocations immobiles croissent en fonction de

l'énergie de déformation plastique.

Par analogie avec I'expression (III.l9) du coefficient, M., de multiplication des dislocations

mobiles et avec I 'expression (I.70) du coeff icient, IVI, de mult ipl ication de toutes ies

dislocations, nous proposons d'écrire le coeff icient, Mi, de mult ipl ication des dislocations

immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement sous la forme :

(rrr.24)_t r-
Mi . l  I  *  k l  tanhl  A"

LL

Là encore, nous avons la limrte suivante :

l o o' " 5
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I im NI,(y,) = v; I t  + t<,]

Clrctpitre il[

(rrr.2s)

(III.26)

(rrI.28)

De plus, Ie coeff icient VI1 tend vers 0 lorsque.la vitesse de déformation plastiqu., io, devient

infiniment grande puisque toutes les dislocations présentes dans le matériau deviennent mobiles

et acquièrent assez d'énergie pour échapper à I 'ancrage. Ceci conduit à I 'équation suivante :

Mi [ t  + k , ]= e

Nous en déduisons que la valeur du paramètre kr est égale à -1. Par la suite, l 'expression

(iIL24) du coeff icient, M', de mult ipl ication des dislocations immobiles en fonction de ia

vitesse de déformation plastique se simplifie sous Ia forme :

vt i (vp)-  Mi l o o (rrr.21)

Là encore, cette expression monrre que Ie coefficient M1 est lié à une densité de probabilité qui

s'écrit en fonction de la vitesse de déformation plàstique sous la forme :

7, )ll
D, i l l[ , - ,onn[o,

LL

I It-,oni,[n,,.-1,:,-)ll2L L- "\D:l l lP'{,io ) =

C'est la probabilité de multiplication des dislocations immobiles qui provient de I'ancrage d'une

parrie des dislocarions mobiles. D'après I 'expression (II I .28), cette probabil i té décroît en

ionction de la vitesse yo. Ceci est en accord avec Ie fait qu'une augmentation de I'énergie de

déformation plastique entraîne une diminution de ia probabiiité d'ancrage des dislocations

mobiles,

euant à la densité mobile p$ correspondant à la limite d'élasticité macroscopique observée ; ses

valeurs identifiées et qui sont représentées en fonction de la vitesse de déformation plastique sur

Ia figure Il,.26,correspondent à un état de microstructure différent de l'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 paramètre F'* la

densité mobile qui conespond à la limite d'élasticité observée pour le différencier du paramètre

pî, qui correspond à la vraie limite d'élasticité et qui un paramètre indépendant de la vitesse de

déformation, et nous proposons d'écrire pfi .n fonction de la vitesse de déformation plastique

sous la forme :
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( I I I .2e)

Cette relation exprime que la densité mobile, p$, qui correspond à la l imite d'élasticité

macroscopique observée est la somme de la densité mobile init iale. pff.  correspondant à la

vraie l imrte d'élasticité du matériau (yp + 0) et d'un terme qui représente Ie produit de la

densité initiale immobile, pl, et d'une densité de probabilité qui s'écrit en fonction de ia vitesse

de déformation plastique sous la forme :

pfl(vo) (rrr.30)

C'esr la probabil i té pourqu'une disiocation init ialement immobiie ( lorsque (;1, -+ 0) dan.s le

réseau cristallin soit mobile lorsque I'on atteint la limite d'élasticité macroscopique observée ou

donne naissance à une dislocation mobile entre temps. En fait, la relation (lIL29) traduit le fait

que la densité mobile pfi qui correspond à la limite d'élasticité macroscopique observée est la

soûrme de la densité mobile initiale pi qui correqpond à la vraie limite d'élasticité ( Yo + 0; et

de la densité de dislocations mobiles produite par création (sources de Frank-Read) ou par mrse

en mouvement (désancrage).

D'après la relation (II I .30), cette probabil i té croît en fonction de la vitesse de déformation

plastique io, ceci traduit le fait  que Ia probabil i té de naissance d'une nouvelle dislocatton

mobile ou de mise en mouvement d'une disiocation init ialement immobile dans le polycristal

croît avec la vitesse de déformation 70. Aussi, nous pouvons remarquer à part ir de cette

relation que la densité mobile p$ qui correspond à la limite d'élasticité macroscopique observée

tend vers ia valeur p[ lorsque la vitesse de déformation 1o tend vers la valeur 0 et qu'elle tend

vers po lorsque yo - 1.o (les dislocations initialement immobiles ont toutes tendance à rester

immobiles à très faible vitesse de déformation et contrairement à cela, elles ont toutes tendance à

devenir mobiles lorsque cette vitesse devient infiniment grande)

Nous présenterons par la suite, les résultats de I'identification des paramètres intervenant dans

les relations (III.22), $1I.21) et (III.29) qui expriment respectivement le coefficient, M' de

multiplication des dislocations mobiles, le coefficient, M1, de multiplication des dislocations

immobiles et la densité initiale mobile, p$, correspondant à la limrte d'élasticité observée lors

d'un essai macroscopique en fonction de la vitesse de déformation plastique de cisaillement 10.

Cette identification est faite en ajustant ces relations, au moyen de Ia méthode de Newton, aux

valeurs présentées dans le tableau III.6.

pfi(v,) = pl, +;tt 
[ t  

*,unr'[e, ' . t [#)]]

= I [, *,onn[n. ,"-[,r")-ll2l L' ,  " \Dr,/ l . j

l  t a
1 1 1
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Acier IFHR-340
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Figttre III.28 : Variation hypothétique du coefficient, M,,, de multiplicaîion des dislocations

mobiles en fonction cle la vitesse de déformation plastiEte de cisaillentent i ,.
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Figure III .30: Variat ionhypothétique de laclensité init iale mobile, p,o,, enfonctionde Ia

vitesse de déformation plastique de cisaillement y r.

Ces figures monrrenr que les expressions (III.22),(.III.21) et (III.29) que nous proposons pour

écrire respectivement Ie coeff icient, Mm, de mult ipl ication des dislocations mobiles, Ie

coeff icient, M,, de mult ipl ication des dislocations immobiles et la densité init iale mobile' pf l .

correspondant à la limite d'élasticité observée lors d'un essai macroscopiqr-re en fonction de la

vitesse de déformation plastique de cisaillement io, décrivent de façon satisfaisante les valeurs

présentées dans le tableau III.6.

Facteur d'annihi lat ion

Les valeurs présentées dans le tableau IiI.6 indiquent que le facteur d'annihilation, Ku, des

dislocations croît en fonction de la vitesse de déformation plastigue, ip, (figure III.27). Ceci

rejoint les résultats de Zeghib [84] et de Buy [06] concernant I'annihilation des dislocations

dans le domaine des mécanismes thermoactivés. Ce facteur Ku s'exprime en fonction de la

température, T, et de Ia vitesse de déformation plastigue, ip,par la relation (I.68) qui s'écrit

sous la forme :

(rrI.3r)|. 
r^ (vo,r) - Ko . r(ro ,r)

I  r  ' ,  1 - 2 m o T

lr(ro ,r)= lii,J

I14
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La fonctron f(Vo ,f) intervenant dans cette relation devrait théoriquement , d'après Ia forme de

l 'équation (II I .4) d'évolution de la variable p',  exprimer la probabil i té d'annihi lat ion d'une

dislocation. Or, lorsque la vitesse de déformation 1o est inférieure à la vitesse de référence 1o'

les valeurs de cette fonction deviennent supérieures à l'unité ; ceci ne correspond pas à une

densité de probabiiité.

Dans ses travaux sur l 'acier XCl8, Zeghib [84] avait conclu que la sensibi l i té de I 'annihi lat ion

à la vitesse est posit ive pour des températures ne dépassant pas une certaine valeur T,, qu i l

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 tempérafure de passage :

(T-T, )
(rII.32)

Cette relation indique que pour des vitesses inférieures à yo et des températures qul ne

dépassent pas T,, les valeurs de la fonction exprimant la probabil i té d'annihi lat ion sont

inférieures à I'unité. Elle correspond, donc, dans.ce domaine de vitesse et de température à une

densité de probabilité.Zeghtb avait identifié les deux paramètres yo et Tr pour I'acier XC18 à

partir des essais qu'il avait réalisés à différentes rempératures [84]. Les résultats issus de cette

identif ication sont yo = 10a s-l et T. = 560 K. Celles-ci correspondent bien au domaine des

mécanismes thermoactivés.

Nous savons que toute élévation de la température favorise Ie mécanisme d annihiiation des

dislocations. D'autre part, toute augmentation de la vitesse de déformation entraîne, nous

I,avons.signalé plus haut, une augmentation de la vitesse de déplacement des disiocations

favorisant, ainsi, la probabilité de rencontre, de recombinaison et d'annihilation de celles-ct.

L'annihilation des dislocations présente, donc, des sensibilités positives à la température et à la

vitesse de déformation.

Il sera souhaitable, donc, de penser à écrire Ia fonction f(Vo ,f ), intervenant dans I'expression

du facteur Ku, sous une forme qui doit, d'une part, correspondre à 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 même type que celui qui intervient

dans les expressions des coefficients de multiplication M, et M, et (équations (IiI.23) et

(In.28)) mâis avec un paramètre A dépendant, cette fois-ci, de la température'

Dans le cadre de ce travail, nous

les oaramètres de cette relation

nolls contenterons d'utiliser la relation (III.32). Por"rr identifier

pour I 'acier IFHR-340, nous uti l isons Lln jeu de paramètres

t15



Chapitre III

incluant le.s valeurs de io = lQa s-l et de T, = 560 K identif iées par Zeghib pour i 'acier

XCi8 et nous identif ierons, par la suite, les deux paramètres mo et Ko en ajustant Ia relation

(III .32) aux valeurs du facteur Ko présentées dans le tableau III .6. Nous adoptons ce jeu de

paramètres puisque nous ne disposons pas de données en température pour I'acier IFHR-340.

Les résultats issus de cette identification sont reportés sur la figure suivante :

Vitesse de déformation de cisaillement, log ( 1o)

Figure III.31 : Variation hypothétique du factertr d'annihilation Kn en fonction de La vitesse

de déformation plastiEte de cisaillement "10.

Cette figure montre que la relation (III.32) qui exprime le facteur d'annihilation, Ku, en

fonction de la température, T, et de Ia vitesse de déformation plastique, ip, décrit de façon

satisfaisante les valeurs de Ku présentées dans le tableau III.6. Rappelons, cependant, que la

^ t  .  - \
toncrlon r1,yp ,r,1 exprimant la probabilité d'annihilation dans cette relation, n'est applicable

que dans un domaine de vitesse et de température colrespondant à une prépondérance des

mécanismes thermoactivés et non pas dans tout le domaine de tempérarure et de vitesse.

[ I .5. Discussion des résultats

1- Nous remarquons à partir de la figure III.19 que I'identification des paramètres du modèle

conduit à des niveaux de contrainte effective o* trop élevés pour ce qui concerne I'essai quasi-

statique qui correspond à une vitesse de déformation de 6.0x10-a s-1. 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'après I'analyse de

la f igure I.3). Aussi, noLls remarquons à part irdes trois f igures IILl9, I I I .20 et I I I .21 que cette

è
-r

L

(.)
4

tr

u6

Acier IFHR-340

Ko  =  l 2 ' 91
f ro  =2 .14x104  K- l

T. = 56o t<

io  =  10a  s - l
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identification conduit à une forte sensibilité de la contrainte interne o'u vis à vis de la vitesse de

déformatiàn. Or, nous avons vu que théoriquement cette contrainte qur est due aux interactions

entre les dislocations et les obstacies ncn localisés (obstacles athermiques), exprime uniquement

l'écrouissage du matériau et devra, donc, être insensible ou très faiblement sensibie à la vitesse.

Aussi, nous retiendrons la remarque suivante : la f igure II I .23 concernant l 'évolution de la

densité de dislocations immobiles au cours de la déformation plastique pour les trois vitesses

qui correspondent aux essais réalisés indrque qlle pour un niveau de déformation donné, Ia

densité, pi, de dislocations immobiles dim-tnue fortement en fonction la vitesse de déformation.

Si on analyse les deux figures IIL22 et IIi.23 et vu que pour un niveau de déformation donné,

les va leurs de la  var iab le pm sont  négl igeables devant  ce l les de 1a var iab le p i ,  cet te

identification conduit, donc, à une densité totale p de dislocations présentant le même caractère

discuté ci-dessus pour ce qui concerne la variable p1 ; i .e. pour un niveau de déformation

donné, la densité moyenne p diminue, comme la variable p1, fortement en fonction de Ia

vitesse. Ceci n'est pas le cas des observations expérimentales qui montrent que pour un nlveau

de déformation donné, la densité moyenne p de dislocations est très faiblement influencée par

la vitesse de déformation (f igures i .19 et I .2l).

Ces trois remarques sont explicables par Ie fait  que la forme des équalions d'évolution de la

microstructure (III.2) et (III.4) combinée aux deux relations (III.22) et (III.27) ne tient pas

compte, d'une part, de l'évolution des deux coefficients Ce multipiication M. et VI1 au cours

de la déformation plastique el, d'autre parl,  du couplage que produisent les mécanismes

d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations entre les deux variables microstmcturales

^  e f  ^ .
} , m " . y I .

Soulignons aussi que la sensibi l i té de la contrainte interne ou à vis de la vitesse de

déformation (figures III.19, III.20 et IIL2l) est probablemen[ due, en ph-rs du fait que la forme

des équations d'évolution de la microstructure (III.2) et (III.4) ne tient pas compte du couplage

entre les deux variables p* et Pi, au fait que nous ne tenons pas en compte' dans ce travail,

des contributions apportées à l'écrouissage du matériau par l'évolution du diamètre du grain et

de la taille des strucnrres cellulaires.

2- La figure III.ZZ rnontre qu'au début de la défolmation piastique, la densité P. de

dislocations mobiles croît au cours de celle-ci jusqu'à ce qu'elle atteigne un certain maximum

correspondant à un niveau de déformation yo. A partir de ce niveau, la densité pn' décroît pttis

tend vers une valeur asymptotiqr.re qui correspond à r-rn état de saturation aux grandes

déformations. Cette forme d'évolution de p* qui est conforme à celle prévue par le modèle de

Gilman [62] (figure I.l5), explique I'apparition des deux limites d'écoulement qui précédent le

durcissement du métal aur grandes vitesses de déformation : I'appantion de la limite supérieure

l 17



Chapitre III

est due à 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 l imite

inférieure correspond à un maximum de la densité de disiocations mobiles. Nous assistons
juste après ce maximum à une décroissance de la variable p, et, donc, à un début de

durcissement du matériau. Aussi, la figure III.22 montre qlle polrr un niveau de déformation

donné, Ie niveau de la densité p* de dislocations mobiles croît avec la vitesse de déformation,

ce qui est en accord avec le fait que les mécanismes de création et de mise en mouvement des

disiocations mobiles présentent des sensibilités positives vis à vis de la vitesse de déformation.

3- Le modèle prévoit que le taux d'accumulation des dislocations immobiles au cours de la

déformation plastique décroît en fonction de la vitesse de déformation (d'après la figure m.n).

Ceci est en accord avec Ie fait que I'ancra-9e des disiocations présente Llne sensibilité né,sative

vrs à vis de Ia vitesse de déformation et qu'en même temps I 'annihi lat ion présente une

sensibi l i té posit ive puisque toute augmentaticn de la vitesse de déformation entraîne une

augmentation de la vitesse de déplacement des drslocations favorisant, ainsi, la probabilité de

rencontre, de recombinaison et d'annihilation de celles-ci.

I I I .6. Prévisions du modèle dans le cas de I 'acier IFHR-340

Par la suite, nous comparerons dans une première part ie les prévisions théoriques du modèle

concernant les courbes contrainte-déformation calculées pollr une vitesse de déformatron

e = 100 s-l 
"t 

une température initiale T = 300 K dans Ie cadre de l'approximation adiabatique

aux prévisions calculées dans le cadre de I'approximation isotherme. Dans une seconde partie,

nous essayerons d'. interpréter les caractérist iques des chargement avec saut de vitesse

généralement observées pour ce qui concerne les matériaux métalliques à structure cubique

centrée. Pour cela, nous utiliserons l'évolution prévue par le modèle pour ce qui concerne la

microstructure dans le cas de I'acier IFHR-340. Dans une troisième et dernière partie, nous

présenterons les prévisions du modèle pour différentes vitesses de détbrmation situées dans le

domaine d'activation thermique, ce qui nous pernettra de discuter de I'influence hypothétique

de la vitesse sur la contrainte d'écoulement du matériau.

Nous rappelons que I'ensemble des équations intervenant dans le modèle utilisé dans cette

par t ie  est  const i tué des re la t ions ( I I I .1) ,  ( I I I .2) ,  ( I I i .4) ,  (m.5) ,  ( i l I .6) ,  ( i l .14) ,  ( I I I .22) ,

(III.21), (ilI.29) et (III.32) et que dans le cas de I'approximation adiabatique, nous utilisons les

deux relations (I.80) (I.81) pour estimer les élévations de la température en fonction de la

déformation. Les valeurs des paramètres intervenant dans le modèle sont récapitulées dans le

tableau suivant :

il8
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Hsremetres Valeurs Unités

n ,l I

q % I

b
R

2 . 4 8  x  l 0

! t o 84 GPa

G o 0 . 6 3

Tm I  785 K

e 0 . 3 9

t l r 2 . 0

n2 4 0 . 0

l .
N 6 .  O t +  X t U "rA

v p t . o  x l o  
l 3 - l

S

p d 7855
*tA,

Y 0 . 9 1

TD 4'70 K

R 8 J  I +
t/not 

rc

Tr )ou K

v ^
:t

t 0
- l

S

Partie a

Paramètres Valeurs Uni tés

p ; 6
1 . 2 5 x I 0 - cm

o
} / l

R
4 . 0 r 1 0 - l

c m

! o 490.  0 MPa

0.  35
lo
!v l  m

'7
1

cm

0 . 4 5

Dr 6
t o '

- l

-o

M r 1 . 2 5 x i 0 l l
l

cm

0 . 2 3

D2 t . 0 - I

0 . 4 8 I

n .
1 0 6

I

K o t 2 . 9 1 I

lTI g
-*t

2 . 1 4 x 1 0
- l

K

Partie b

Tableau III.7 : Valeurs de tous les pararnètres utilisés dans le cadre de ce travail.

Partie a : valeurs emprlmtées de la bibLiographie.

Partie b : valeurs des parantètres idennfiés dans ce travail.

I I I .6 .1 .  Compara ison des prév is ions du modèle dans le  cas de

I 'approx imat ion ad iabat ique à ce l les correspondant  au cas de

I 'approx imat ion isotherme

Sur les f igures III .32,III .33, II I .34 et I IL35 qui suivent, nous présentons les prévisions du

modèle proposé ci-dessus dans le cadre de I'approximation adiabatique pour une vitesse de

déformation é = 100 s-l et une température initiale I = 300 K en comparaison avec les

prévisions du même modèle dans le cas de I'approximation isotherme'
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Figure III.32 : Comparaison des courbes contrainte-cléformation prévues par le modèle dans

le cas de I'approximation adiabatique à celles prévues dans le cas de l'approximation isotherme

poLff Lrne vitesse cle déformation e = I00 s -l et tme tempérantre initiale Ti : 300 K .

t t  
-'  
o  o . I  0 .2  0 .3  0 .4

Déformation plastique, eo

Figure III.33 : Elévation hypothétique de la température au cours de la déformation dans le

cas de l'approximation adiabatiqtte pour une vitesse tle déformation e = 100 s-t et une
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tempérafitre initiale Ti = 300 K.
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Figure III.34 : Evoltttion hltpothétique de La densité de dislocations mobiLes au cours de la

cléfonnation clans Le cas de l'approximation adiabatiELe et dans le cas de L'approxirnation

isotherme poLff tme vitesse cle cléformation- e = 100 s-t et une température initiale

Ti = 300 I('
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Figure III.35 : Evolution hltpothétirltte de la densité de dislocations immobiles au cours de la

déformation clans le cas de l'approximation adiabatiqtte et dans Ie cas de l'approximation

isothenne polrr Lme vitesse de ctéJbrmation e = lA0 s-l et tme ternpérantre initiale
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* La figure III.32 montre des niveaux de contrainte plus faibles dans le cas de i'approximation

adiabatique que dans le cas de I'approximation isotherme, ce qui est normal puisque dans Ie

premier cas on tient compte des élévations de la tempérahrre au cours de la déformation (figure

III.33). Le comportement réel du matériau doit se situer entre le comportement prévu dans le

cas de I 'approximation adiabatique et celui prévu dans le cas de I 'approximation isotherme.

Dans les calculs prévisionnels du comportement de structures, la première appro.ximation est

généralement légitime quand il s'agit de grandes vitesses de déformation alors que Ia seconde

reste val ide dans le cas de chargements à faible vitesse. Cependant, i l  existe pour chaque

matériau un domaine de vitesse de déformation pour lequel aucune des deux approximations

n'est val ide ; c'est Ia zone de transit ion isotherme-adiabatique. Dans cette zone, les calculs

prévisionnels doivent tenir compte de la conduction thenmque dans l'équation de conservation

d'énergie.

* Nous remarquons sur la f igure II I .34 que l 'évolution de la densité, p-,de dislocations

mobiles reste la même dans les deux cas de f igures, i .e., dans le cadre de I 'approximation

adiabatique er dans le cadre de I'approximation isotherme. Ceci est dû au fait que l'équation

(I i I .2), qui exprime l 'évolution de la variable P*, ne t ient pas compte de I ' inf luence de la

température, ce qui conduit à une insensibi l i té. de l 'évoiution de la densité p, vis à vis de

l'évolution de la température.

* La f igure II I .35 montre que les niveaux de densité, p,,de dislocations immoblles sont pius

faibles dans le cas de I'approximation adiabatique que dans le cas de I'approximation isotherme,

ce qui est normal puisque l 'équation (II I .4) qui exprime i 'évolution de Ia variable pi, t ient

compte dans le modèle proposé du fait que I 'annihi lat ion des dislocations présente une

sensibilité positive à la température (relation (IIL32)), et puisque dans le cas de l'approximation

adiabatique on tient compte des élévations de la tempérafure au cours de la déformation.

111.6.2. Interprétation hypothétique des prévisions du modèle dans

le cas d'un chargement aYec saut de vitesse

Sur les figures III.36, III.37 et III.38 qui suivent, nous présentons les prévisions du modèle

dans le cas d'un chargement avec saut de vitesse. Nous appliquons le saut d'une vitesse initiale

èt = l0as-1 à un. vitesse f inale €z = 100 s-'  pour deux niveaux de prédéformation

sr = 0.05 at E, = 0.i0, la température T étant supposée constante au cours du chargement et

égale à 300 K.
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Figure III.37 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations mobiles au cours de la
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Figure III.38 : Evolution hypothétique de la densité de dislocations immobiles au cours de Ia

déformation pour ce qui concerne les chargements monotones correspondant au-r vitesses

€t = lTa s-l et tt - 100 s-l et les chargements avec saLû de vitesse de e1 à et,le saut étant

appliEé à deux niveaux de prédéformation €1 = 0.05 et €2 = 0.10.

* La f igure II I .36 montre que les niveaux de contrainte après un saut de vitesse de e, à e,

appliqué à un nrveau de déformation, e1 , dépassent les niveaux de contrainte quri correspondent

au chargementmonotone réalisé à vitesse constante t,. Cette figure montre aussi qu'au fur et à

mesure que la déformatlon plastique se développe, les niveaux de contrainte après le saut de

vitesse tendent vers les niveaux correspondant au deuxième chargement monotone.

* La figure ll^3lmontre que les niveaux de densité, p*,de dislocations mobiles après un saut

de vitesse de è, à e, appliqué à un niveau de déformation e,, sont plus faibles que les niveaux

correspondant au chargement monotone réalisé à vitesse constante e,. Ceci est dû, d'une part,

au fait que les mécanismes de création et de mise en mouvement des dislocations mobiles

présentent des sensibilités positives vis à 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 à mesure que la déformation plastique se développe, les niveaux de densité p,

après le saut de vitesse tendent vers les niveaux correspondant au deuxième chargement

monotone,

* La figure III.38 montre que les niveaux de densité, p,,de dislocations immobiles après un

saut de vitesse de è, à e, appliqué à un niveau de déformation e,, sont plus élevés que les

niveaux correspondant au chargement monotone réalisé à vitesse constante e.,. Ceci est dû,
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d'une part.au fait que I 'ancrage des dislocatrons présente une sensibi l i té négative vis à vis de la

vitesse et que la sensibi l i té de I 'annihi lat ion est posit ive et, d'autre part, au fait que la

m.icrostructure reste quasi-constante lors du saut de vitesse. Cette figure montre aussi qu'au fur

et à mesure que la déformation plastique se développe, les niveaux de densité p, après le saut de

vitesse tendent vers les niveaux conespondant au deuxième chargement monotone.

Nous avons signaié 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 à vis de la vitesse et de la

tempérafure. D'après I'expression (Itr.tl) de lacontrainte 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 après le saut de vitesse de e, à t, les niveaux correspondant au

chargement monotone réalisé à vitesse constante ê' :

Après un saut de vitesse cle è, à e,, Ie niveau de densité p^ est ptus faibte, poLff ttn nit'eatr de

déformation donné, que Le niveau de P^ correspondant aLt chargement monotone réaLisé à

vitesse constante è, (figure IIL37). Puisque le chargement après le saut correspond à Ia même

vitesse er, Le niveau de contrainte efrective, t- , dépasse celui correspondant au dettxième

chargement monotone.

D'autre part, le fait que les niveaux de contrainte après le saut tendent au fur et à mesure que la

déformation plastique se développe à rejoindre les niveaux de contrainte correspondant au

chargement monotone réalisé à vitesse constante er, s'explique par le fait les niveaux des

variables microstrucfurales p. et pi après le saut tendent au fur et à mesure que la déformation

plastique se développe vers les niveaux correspondant au deuxième chargement monotone'

Le modèle explique donc qualitativement les caractéristiques généralement observées lors

d'essais de chargement avec saut de vitesse pour ce qui concerne les matériaux métalliques à

strucfure cubique centrée.

I I I .6.3. Prévisions du modèle à différentes températures et vitesses

de déformation

Dans ce qui nous nous intéressons aux prévisions théoriques du modèle à différentes

températuies et vitesses de déformation. Ainsi, nous présentons sur la figure III.39 les courbes

contrainte-déformation isothermes prévues par Ie modèle pour différentes vitesses comprises

entre l0-a et l0+ s-l et pour une température T =300 K. Aussi, nous présentons sur la

figure III.40 la surface prévue par le modèle pour ce qui concerne l'évolr'rtion isotherme de la
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contrainte d'écouiement en fonction de Ia déformation et de la vitesse de déformation dans le

même intervalle de vitesse et pour la même température. Sur les figures III.41 et IIL42, nous

reportons les prévisions du modèle pour ce qui concerne l 'évolution de la densité, P* de

dislocations mobiles et cel le de la densité, Pi, de dislocations immobiles en fonction de la

déformation pour les mêmes vitesses et pour la même température. Nous remarquons à partir de

la fi_eure IIL4l que pour un niveau de déformation fixé, Ia densité p* croît en fonction de la

vitesse de déformation, ce qui s'explique par le fait  que le coeff icient de mult ipl ication des

dislocations mobiles (relation III.22) présente une sensibilité positive vis à vis de la vitesse de

déformation. Nous remarquons aussi à partir de la même figure qLle cette densité passe par un

maximum dont la valeur dépend de ia vitesse de déformation et qu'après ce maximum, les

niveaux'de pm correspondant aux différentes vitesses tendent à se rejoindre au fur et à mesure

que la déformation piastique se développe. De même, nous remarquons à partir de la figure

IlI.42 que pour un niveau de déformation frxé, la densité p' décroît en fonction de la vitesse, ce

qui s'expiique par le fair que le coefficient de multrplication des dislocatrons immobiles (relation

IIL17) présente une sensibilité négative et qu'en même temps le facteur d'annrhilation (relation

III.35) présente une sensibilité positive vis à vis de ia vitesse de déformation.

Sur la figure III.43, nous présentons les prévisions théoriques du modèle pour ce qui concerne

les courbes contrarnte-déformation calcuiées dans le cadre de I'approximation adiabatique pour

différentes vitesses comprises entre 10-4 et 104 s-l et pour une température init iale

T, = 300 K. Aussi, nous présentons sur la figure III.44 les prévisions du modèle pour ce qui

concerne la surface d'évolution adiabatique de Ia contrainte d'écoulement en fonction de ia

déformation et de la vitesse de déformation dans le même intervalle de vitesse et pour la même

température inttiale. Sur la figure IIL45, sont présentées les courbes de I'évolution théorique de

l 'élévation de température, AT, calculée dans le cadre de I 'approximation adiabatique en

fonction de la déformation pour différentes vitesses comprises entre 10-a et l0a s-l et pour

une température initiale Ti = 300 K. La surface prévue par le modèle pour ce qui concerne

l'évolution adiabatique de l'élévation de température, AT, en fonction de la déformation et de la

vitesse de déformation dans le même intervalle de vitesse et pour la même température initiale,

est présentée sur la figure III.46. En comparant les courbes contrainte-déformation isothermes

(figure IIL39) et adiabatiques (figure III.43), nous remarquons que les niveaux de contrainte

calculés dans le cadre de l'approximation isotherme dépassent les niveaux calculés dans le cadre

de I'approximation adiabatique, ce qui est normal puisque les élévations de la température

calculées dans le cas de la deuxième approximation (figure III.45) induisent un adoucissement

du matériau.

Sur chacune des f igures II l .47,III .49, II I .5l et I IL53, nous présentons les prévisions

théoriques du modèle pour ce qui concerne l'évolution de Ia contrainte d'écoulement en fonction

de la température à un niveau de déformation donné et ce, pour différentes vitesses de
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déformation. Ces quatre figures correspondent respectivement à des niveaux de déformation de

5Vo, lOVi, l5To et 20Va.De même, nous présentons sur les f igures III .48, II I .50, i l I .52 et

III.54, les prévisions du modèle 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 enre 200 et 500 K et 10-a et 104 s-l,  ces surfaces

correspondent respectivement aux niveaux de déformation précités. Les figures III.4'7,1II.4g,

III.5i et III.53 montrent que pourun niveau de déformation fixé et pour une vitesse fixée, le

niveau de contrainte décroît en fonction de la tempérarure.

Nous soulignons, cependant, que les prévisions du modèle pour ce qui concerne I 'effet de la

températr-rre sur l 'écoulement plastique du matériau sont art i f iciels puisque, d'une part, les

valeurs uti l isées dans ces calculs pour ce qui concerne ies paramètres dont I ' identif ication

nécessite des données en température sont prises de la littérature et conespondent à d'autres

aciers ( l 'acier XC18) et, d'autre part, la densité de défauts présents init ialement dans un

matériau est sensible à la température à laquelle on le porte avant de le soumettre à des

déformations plastiques alors que pour effectuer ces calcuis aux différentes températures, nous

avons utilisé corrrme valeurs des deux paramètres pi et pf celles identifiées à partir des essais

réalisés à 300 K. Ces prévisions en températurg sont, donc, artificiels pour ce qui concerne le

domaine compris entre 200 et 500 K. Néanmoins, Ies résultats de ces calculs montrent que le

modèle proposé reproduit qualitativement certaines tendances du comportement macroscopique

généralement observées dans Ie cas des matériaux métalliques à structure cubique centrée. il

serait, donc, souhaitable de déterminer tous les paramètres du modèle à partir d'essais réa[sés

sur le même matériau pour différentes températures et vitesses de déformation et que ces essais

soient accompagnés d'observations microscopiques pour estimer Ia densité, Po, de dislocations

présentes init ialement dans le matériau ainsi que l '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 très intéressante :

Bien que ce modèle reproduit et explique qualitativement certaines caractéristiques du

comportement macroscopique des matériaux métalliqttes à structure cubique centrée, les

équations d'évolution de la microstructure III.2 et III.4 aussi bien que les expressions III.22 et

IIL27 du coeff icient de mult ipl ication des dislocations mobiles et du coeff icient de

multiplication des dislocations immobiles restent loin de formuler Ia réalité physique des

mécanismes contribuant à cette évolution puisqu'elles ne tiennent pas compte du cor'tpLage entre

Ies deux variables microstructurales p^ et Pi, ce couplage qui est dû 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

contribtte à la multiplication des dislocations mobiles. II sera donc intéressant cle reformuler cle
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façon comltLètement fhéorique Ies équations d'évoLution de La microstructure en tendnt compte

du couplage entre Ia densité de disLocations mobiles et LG densité de disLocations immobiles.

Probablement, Lme telle démarche nécessitera l'utilisation cl'approches statistiques pour

déterminer les expressions des densités de probabilité de création, d'annihilation, d'ancrage et

cle mise en mouvement des dislocations en fonction de lo température et de La vitesse de

déformation, et perrnettra d'éliminer certains paramètreS contenus dans La version actuelle du

moclèle et cl'en cléterminer théoriquement d'autres, ce qui réduira probablement Le coût de

I'iclentification des paramètres de tels modèles à partir d'approches expérimentales.
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Figure IIL39 : Courbes contrainte-déformation isothermes prévues par Ie modèle pour

difrérentes vitesses de déformation à température T = 300 K.
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Figure III.40 : Surface théorique représentant l'évolution isotherme de Ia contrainte

d'écoulement en fonction de la déformation et de Ia vitesse de déformation à température
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Figure IIL4I : Evolution hypothétique de la densité de dislocations mobiles en fonction de la

déformation plastique pour différentes vitesses de déformation à température T = 300 K.
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Figure III.42 : Evoltttion hypothétique de la densité de dislocations immobiles en fonction

de ta déformation plastique pour différentes vitesses de déformation à température T = 300 K.
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Figure III.43 : Courbes contrainte-déformation adiabatiques prévues par le modèle pour

différentes vitesses de déformation à température initiale Ti = 300 K.
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Figure III.45 : Evolution théoriEte de l'élévation de température AT calculée dans Ie ca-dre

de l'approximation adiabatique en fonction de la déformation pour différentes vitesses à

température initial,e Ti = 300 K.
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Figure III.47 : Evolution de Ia contrainte d'écoulement à un niveau de déformation de 5Vo

enfonction de Ia température pour différentes vitesses de déformation.
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niveau de déformation de 5Vo en fonction de la tempéranffe et de la vitesse de déformation.

-o -  ê -10 .a  s . l  
- - * -  l 0  l s ' l  V  l g t . ' '

----+- I0 r s t ---r- I s-l ----û- 10.1 s-l
----*- l0 2 s t ----+- l0 s-r ----X- 104 s-l

Ep = 5vo

133



Chapitre III

1000

Pî

9 6oô
-
d)

:o Joo
!
(.)

É LVV

r \

Température, T [K]

Figure III.4p : Evolution cle Ia contrainte d'écoulement à un niveatL de déformation de I)Vo

en fonction de La température pour différentes vitesses de déformation.
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Figure IIL50 : Surface théorique représentant l'évolution de la contrainte d'écoulement à un

niveau de cléformation cle 10Vo en fonction de Ia température et de la vitesse de déformation.
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Figure III.51 : Evolution de la contrainte d'écoulement à un niveau de déformation cle I5Vo
en fonction de la température pour dffirentes vitesses de déformation.
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Figure III.53 : Evolution de la contrainte d'écouLement à un niveatr de déformation de 20Vo

enfonction de Ia température pour différentes vilesses de déformation.
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Conclus ion

Le travail que nous avons réalisé dans le cadre de ce chapitre nous a permis après une premrère

analyse des résultats du formalisme proposé par Klepaczko, d'exploiter certaines informations

théoriques concernant l'évolution de la microstructure. Ces informations qui correspondent à

des conditions aux limrtes 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 paramètres à

idenrif ier à part ir de l 'expérience. Les expressions (l IL22) du coeff icient, M*, de

mult ipl ication des dislocations mobiles et (I I I .27) du coeff icient, M1, de mult ipl ication des

dislocations immobiles en fonction de la vitesse de déformation plastique qui en découlent.

permettent d'associer respectivement ces deux coefficients à une densité de probabilité de

multiplication des dislocations mobiles et à une densité de probabilité de multiplication des

dislocations immobiles.

Cependant, nous soulignons que pour ce qui concerne la densité mobile pfi  qu" nous avons

associée à la limite d'élasticité observée lors d'u,n essai macroscopique, Ia relation (III.29) qui

I'exprime en fonction de la vitesse de déformation plastique reste une relation artificielle que

nous avons introduite juste pour reproduire I'influence de la vitesse sur Ies limites d'élasticité

observées lors des essais. La densité mobile initiale pT qui assure le passage du courant de

déformation plastique dans le matériau juste au moment où l 'on dépasse la vraie l imite

d'élasticité du polycristal (i.e. lorsque io - 0), est en réalité un paramètre indépendant de la

vitesse de déformation, il rre 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 l'écoulement plastique de I'acier IFHR-340, montrent que le modèle proposé

permet de reproduire le componement observé lors des essais de traction réalisés. De plus, ce

formalisme explique que l'écrouissage du matériau est dû aux interactions entre les dislocations

et les obstacles non localisés (obstacles athermiques) et que les obstacles thermoactivés sont

responsables de la sensibilité du matériau à la vitesse de déformation et à la tempérarure. Nous

concluons aussi que I'écrouissage du matériau est lié à I'histoire de la microstructure et, donc, à

I'histoire thermomécanique du matériau. D'autre paft, ce modèle explique I'apparition des deux

limites d'écoulement qui apparaissent avant Ie début de durcissement des matériaux métalliques

à structure cubique centrée lors des essais à grandes vitesses, à partir de l'évolution de la

densité de dislocations mobiles au cours de la déformation plastique. Aussi, i l  explique

certaines caractéristiques généralement observées lors des essais avec saut de vitesse pour ces

mêmes matériaux.
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Nous signalons qu'un couplage très intense entre les différentes valeurs des paramètres du

modèle surgit lors de I ' identif ication de celles-ci. Le système d'équations mrs en jeu peut avoir

plusieurs solutions, cel les-ci n'ont pas toujours des signif ications physiques. I l  est donc

intéressant, voire même souhaitable, de déterminer tous les paramètres accessibles à la mesure à

pafi ir  d'approches expérrmentaies spécif iques. Cela sert à réduire le nombre d' inconnues et,

ainsi, à diminuer de I'intensité de ce couplage. Aussi, ii est souhaitable de réaliser des essais à

différentes températures pour pouvoir conclure pour ce qui concerne I'expression du facteur

d'annihi lat ion.

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 à part ir d'approches expérimentales. I l  sera intéressant de penser à déterminer

théolquement leurs expressions à partir d'approches statistiques mettant en jeu les notions de

probabilité de création, d'annihilation, d'ancrage et de mrse en mouvement des disiocations.

Une tel le démarche permettra de tenir compte du couplage entre les deux équations qui

expriment les évolutions de la densité de dislocations mobiles et de la densité de dislocations

immobiles et conduira probablement à réduire davantage le nombre de paramètres à identifier à

part ir de I 'expérience. Aussi, i l  sera intéressànt d'aff iner le modèle en y introduisant la

contribution apportée à 1'écrouissage par l 'évolution et de la tai l le du grain et des structures

cellulaires au cours de la déformation.

Ce travail nous a donc permis de mettre en oeuvre I'ensemble des équations intervenant dans ie

formalisme proposé par Klepaczko, d'analyser les résuitats 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 Ia remarque Sutvante :

Les valeurs de Ia vitesse de déformation utilisées lors de l'identification des paramètres sont des

valettrs moyennes globales qui sont estimées à partir des essais réalisés et qui sont sLtpposées

constantes au coltrs de l'évolution de la déformation. Or, la vitesse qui intervient dans les

difrérentes équations duformalisme correspond à la vitesse de déformation plastiqrte. Celle'ci

ne pelû pas être constante ctu cours d'un essai puisqu'elle doit transiter par une phase

d'accéIération clans tm premier temps poLtr passer de la valeur nulle, qui correspond à la vraie

limite d,élasticité du polycristal, à Ia valeur que l'on désire atteindre au cours de I'essai'

Cepenclant, il nous est tès difficite d'estimer l'évolution de cette vitesse de déformation

plastiqtte au coLffs cl'tm essai. Il sera, donc, intéressant de penser à mettre en place une

approche expérimentale ou bien une technique de dépouillement perrnettant d'estimer cette

évolution.
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Quoique ce travail  ne t ient pas compte du couplage entre les évolutions de la densité de

dislocations mobiles et de la densité de dislocations immobiles (ce couplage étant dû au

mécanismes d'ancrage et de mise en mouvement des dislocations), il montre I'importance des

modèles déduits à partir de l'étude des mécanismes physiques de déformation et leur aptitude à

reproduire qualitativement certaines tendances généralement observées pour ce qui concerne le

comportement viscoplastique des matériaux métalliques à structure cubique centrée. De plus,

ces modèles peuvent apporter des explications aux phénomènes observés et donner un sens

physique aux paramètres ainsi qu'aux équations qu'ils mettent en jeu.

L'uti l isation du modèle proposé par Klepaczko dans le code Abaqus pour I 'analyse des

problèmes de dynamique rapide présente I 'un des objecti fs de ce travail .  Pour cela, nous

réaliserons à I'aide de ce modèle, une simulation de I'essai de traction uniaxiale de l'éprouvette

tôle 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 même simulation utilisant ie modèle de Johnson-Cook. Ce travail

constitue I'obiet du chapitre suivant.
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Chapitre IV

Int roduct ion

La modélisation numérique joue un rôle très important pour l 'analyse du comportement de

stmctures soumises à des solhcitations rapides. Cette analyse qui est basée sur la résolution de

l'équarion d'équilibre dynamique er de l'équation de conservation d'énergie avec les conditions

aux l imites imposées à la structure, nécessite I 'ut i l isation du comportement mécanique du

matériau mis en jeu. A ce niveau, pour introduire des lois qui décrivent l'écoulement plastique

ou viscopiastique des matériaux, le code Abaqus offre à I'usager la possibilité d'utiliser des

modèles constitutifs pré-programmés telle que la Ioi modifrée de Cowper-Symonds [57] donnée

par Ia relation (I.21). Pour utiliser des reiations constitutives qui ne sont pas pré-programmées,

le code offre à I'utilisateur les deux possibilités sulvantes :

1- la première possibilité permer I'utilisation de fichiers de points décrivant l'évolution de Ia

contrainte en fonction de la déformation pour différentes températures et vitesses de

déformation, cette évolution étant calculée à part ir de la relation constitut ive ou du modèle

constitutif que I'on veut utiliser.

2- la seconde possibilité permet à l'usager, via un ensemble de sous programmes utilisateurs, la

possibilité d'implémenter dans le code une variété de modèles constitutifs, et donc d'utiliser des

modèles non pré-programmés sans avoir besoin d'incorporer le comportement du matériau dans

le fichier de données sous forme de fichrers de pornts'

Dans cette dernière partie de ce travail, nous réalisons, à I'aide de la version explicite du code

Abaqus, une simulation de l'essai de traction dynamrque de i'éprouvette tôle d'acier IFHR-340

dont la géométrie est présentée dans le second chapitre, et nous examinons la réponse

thermomécanique de cette éprouvette dans un domaine de vitesse où les processus de

déformation sont considérés pratiquement adiabatiques. Pour introduire le comportement du

matériau, nous uti l isons le modèle d'écoulement viscoplastique proposé par Kiepaczko

(chapitre Itr) 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 Ia suite, pour comparer les résultats de cette simulation aux prévisions de calcul utilisant un

autre modèle d'écoulement proposé dans la littérature, nous réalisons la même simulation en

décrivant, cette fois-ci, le comportement viscoplastique du matériau à I'aide de Ia loi constirutive

de Johnsbn-Cook [52] donnée par Ia relation (I.28). Pour cela, nous réalisons un travail

d' implémentation de cetre relation dans la version explicite du code et ce, à I 'aide du sous

programme utilisateur VUMAT. L'ensemble des relations perrnettant 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 première appelée version standard utilise comme algorithme d'intégration dans le temps, le

schéma de Newmark (voir I 'annexe IV). Ce schéma étant implicite, i l  conduit à un système

d'équations cinématiques non l inéaires dont la résolution nécessite l 'ut i l isation de méthodes

itératives tel les que Ia méthode de Newton-Raphson ou, quand c'est possible, I 'une des

méthodes équivalentes à celle-ci perrnettant de réduire le temps de calcul (voir I'annexe [V).

* la deuxième version appelée version explicite utilise, comme I'indique son nom, un schéma

d'intégration explicite dans le temps. Ce schéma qui conespond à la méthode des différences

finies centrées (voir I'annexe IV), conduit à un système d'équations linéaires dont la résolution

est directe, ne nécessitant aucun processus itératif. La condition de stabilité de cette méthode est

liée à I'incrément de temps qui doit être inférieur à 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 élément dans le maillage utilisé :

at < atcr (rv.1)

L. étant la longueur caractéristique de l'élément et C6 la célérité des ondes élastiques 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 lors 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 conection

plastique utilisée dans la procédure est rappelée dans I'annexe IV (équation (AIV.30)).

IY.2. Modèle d'éléments finis utilisé

Nous reprenons la géométrie de l'éprouvette utilisée lors des essais de traction réalisés dans Ie

cadre du second chapitre (figure IL2).
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Coupe AA '  l2
>l É-n
vÀ(4

l  - ] - ,

Figure VI.I : Géométrie et dimensions de l'éprouvette de traction uniaxiaLe.

Le modèle d'éléments finis envisagé étant destiné pour une analyse en 3D, I'élément choisi est

tridimensionnel de forme prisme triangulaire à 6 noeuds et à interpolation linéaire. Cet élément

qui est codifié dans le document théorique du logiciel par les initiales C3D6, possède 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 l'éprouvette et suivant

son épaisseur, seul Ie quart de l'éprouvette est discrétisé. Le maillage utilisé est iilustré par la

figure VI.2. Dans ce modèle, nous utilisons juste la partie de l'éprouvette située entre les deux

trous usinés sur chacune des deux têtes de f ixation (VI.1) et nous ne tenons pas compte de Ia

présence de ces trous.

t-
I
I

Fr

Figure VI.2 : Discrétisation spatiale de l'éprouvette de traction.

Les conditions aux limites que nous utilisons pour

correspondent à un encastrement imposé à tous les

xr = -10 (f igure VI. l),  et à une vitesse de déplacement

simuler I 'essai de traction uniaxiale,

noeuds de la surface Sl définie Par

V,(t) imposée suivant I'axe de traction

I  / ta



Chapitre IV

à tous les noeuds de la surface Sr définie par

temporelle de la norme V1 de cette vitesse est

xr = +35 (f igure VI. l).  La forme de I 'évolution

reportée sur ia figure suivante :

,'â

t
J

o

-
.r)
!

I
71

'â
4)

0 L
0

Temps, t [ms]

Figure VI.3 : Schéma illustrant laforme de I'évolution temporelle de la norrne V1 de La

vitesse de déplacement imposée suivant I'axe de traction aux noeuds de la surface 57.

Pour tenir compte des symétries utilisées dans le modèle, nous imposons un déplacement u2

nul à tous les noeuds appartenant à la surface de symétrie suivant la largeur de l'éprouvette
(cette surface étant définie par x2 = 10 (figure VI.1) , c'est la surface médiane de l'éprouvette

suivant sa largeur) et un déplacement u3 nul à tous les noeuds appartenant à la surface de

symétrie suivant l 'épaisseur de l 'éprouvette (cette surface étant définie par x3 = 0.6 (f igure

VI.1) ; c'est la surface médiane de l'éprouvette suivant son épaisseur).

Dans Ia suite, nous réalisons , au moyen de la version explicite du code Abaqus, une simulation

de I 'essai de traction dynamique de l 'éprouvette tôle d'acier IFHR-340 avec le modèle

d'éléments finis décrit ci-dessus. Pour décrire le comportement du matériau, nous utilisons,

dans un premier temps, le modèle d'écoulement viscoplastique proposé dans le chapitre

précédent ; l'élasticité du matériau étant décrite par la loi de Hooke, Ia surface d'écoulement par

la fonction de charge de Von Mises et l'écrouissage du matériau par une loi isotrope. Nous

rappelons que I'ensemble des équations intervenant dans ce modèle est constitué par les

relations (II I . l) ,  (I I I .2), ( i l I .4), (m.5), (I I I .6), (m.14), ( i lL22), ( l l I .21), (I I I .29) et (I IL32)

et que les valeurs des paramètres y intervenant sont récapitulées dans le tableau III.7. Pour ce

qui concerne l'équation de conservation d'énergie, nous utilisons I'approximation adiabatique

(relation I.'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 modèle d'écoulement proposé

dans la  l i t térature,  nous réal isons la  même s imulat ion en décr ivant ,  cet te  fo is-c i ,  le

comportement viscoplastique du matériau à l'aide du modèle constitutif de Johnson.Cook [52]
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que nous avons déjà évoqué dans le premier chapitre (relation (I.28)) et que nous rappelons

dans la partie suivante.

IV.3.  Modèle d 'écoulement  v iscoplast ique de Johnson-Cook

IV.3. l .  Rappel du modèle du modèle de Johnson'Cook

L'une des relations empiriques les plus utilisées dans les codes de calcul en dynamique rapide

est ceile de Johnson-Cook [52], qui s'écrit sous la forme :

T -To (rv.2)
Tr -To

To et eo étant des valeurs de référence de la température et de la vitesse de déformation et T,n la

température de fusion du matériau. Les coefficients A, B, C, n et r constituent I'ensemble

des paramètres du modèle, Pour une température T = \ et une vitesse è = €o, l'équation se

réduit à cel le de Ludwik et le paramètre "A" désigne, donc, la l imite d'élasticité dans ces

conditions de température et de vitesse. Les coefficients "8" et "n" représentent les effets de

l'écrouissage alors que "r" et "C" caractérisent respectivement les sensibilités du matériau à la

tempérafure et à la vitesse de déformation.

[Y.3.2. Identi f icat ion des paramètres du modèle 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 paramètres du modèle de Johnson-Cook. Cependant, il faut souligner que

nous ne disposons pas de résultats d'essais en température sur I'acier IFHR-340 et que, par

conséquent, il ne nous est pas possible d'identifier le paramètre " r" qui est lié à la sensibilité du

matériau vis à vis de la température. Pour pallier à ce problème, étant donné que les valeurs du

paramètre "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 I'unité [52], nous utilisons un jeu de

paramètres où nous incluons une valeur de " r" égale à l. Les résultats de cette identification

sont groupés dans Ie tableau suivant :

o=[o+B eo"]  
[ ' . . , " ( * ) ]  [ ' - " , ]  "u 

o-
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A [vIPa] B [MPa] C n r

t73 .68 634.03 0 .0 r6 0.  38 1 . 0

Tableaa IV.l : Valeurs identifiées des paramètres du modèle de Johnson-Cook pour l'acier

IFHR-340.

Sur les f igures VI.4, Vi.5 et VI.6 qui suivent, nous reportons les courbes contrainte-

déformation théoriques prévues par le modèle 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.

Figure VI.4 : Courbes contrainte-déformation théoriques prévttes par Ie modèle de Johnson-

Cook en comparaison aLtx résultats de l'expérience pour une vitesse de déformation de

6 ' I 7a  s - l .

"  0  0 .05  0 .1  0 .15  0 .2  0 .25
Déformation plastique, eo

Figure VI.5 : Courbes contrainte-déformation théoriEtes préwtes par le modèle de Johnson-

Cook en comparctison aLL-', résultats de l'expérience pour une vitesse cle cléformation cle l6 s-l .
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Figure VI.6 : Courbes contrainte-déformation théoriclues prévues par le modèle 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 simulat ion de I 'essai

de tract ion dynamique de l 'éprouvette tôle

Nous réalisons donc une simulation de I'essai de traction dynamique de l'éprouvette iôle d'acier

IFHR-340 (figure VI.l) pour une vitesse de déformation nominale globale, ên, de I'ordre de

100 s-r et ce, en utilisant, dans un premier temps, le formalisme de Klepaczko et, puis, Ie

modèle de Johnson-Cook pour décrire l'écoulement viscoplastique du matériau. Les résultats de

certe simulation sont présentés ci-dessous. Sur les f igures VI.7, VI.g, VI '11 et VI.13 ci-

dessous, nous reportons respectivement les distributions des composantes erp 822 et t33 du

tenseur de déformation et de la température T suivant la longueur de la partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; ces figures colrespondent aux résultats de la

simulation de I'essai de traction dynamique utilisant le modèle de Klepaczko (chapitre III). Les

distributions des mêmes variables Er,, Ezz, t33 et T suivant la longueur de la partie utile de

l,éprouvette de traction, qui correspondent aux résultats du calcul utilisant le modèle de

Johnson-Cook, sont représentées respectivement sur les figures VI.8, VI.10, VI'12 et VI'14'

Signalons que sur ces f igures, la posit ion xl est repérée par rapport au référentiel

(O, é,, é2, él) qui correspond au schéma de la figure VL1. L'ensemble de ces figures (VI.7'

. . . ,  vI.14) montre qu'au f i l  dU temps, les composantes t i l ,  E2t et 833 du tenseur de

déformation aussi bien que la température, T, deviennent plus intenses au centre de

l'épfouvette et qu'une localisation de la déformation et de Ia température se développe, donc,

dans Ia partie centrale de l'éprouvette.

146

- l

e  =  I U U  S Acier IFHR-340

---l-- Exoérience-X- ùlddèle, approximation isotherme
----t- NIodè le. irf proximation irdiabati qt



Chapitre IV

(!

\o

0.25

02

0 .  r 5

0 .1

0.05

0
0

Côté encastré

8  1 2  t 6

Position x, [mmJ

Chargement en
vitesse imposée

Figure VI.7 : Distribution de la déformation €11 suivant La longueur de la partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modèle de Klepaczko.
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Figure VI.8 : Distribution de Ia déformation € 11 suivant Ia longueur de la partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modèle de Johnson-Cook.
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Figure VI.9 : Distribution de la déformation €22 suivant la longueur de Ia partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modèle de Klepaczko.
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Figure VI.ru : Distribution de la déformation e22 suivant la longr,rcur de Ia partie utile de

l'éprouvette de traction pour dffirents instants ; Modèle de Johnson-Cook.
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Cltapitre IV
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Figure Vl.11 : Distribution de Ia déformation €jj suivantlalongueurdelapartie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modèle de Klepaczko.
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Figure VI.I2 : Distribution de la déformation e jj suivant la longueur de la partie utile de

I'éprouvette de traction pour dffirents instants ; Modèle de Johnson-Cook.
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Figure VI.I3 : Distribution de la température T suivant la longueur de la partie LLtile de

I'éprot:ette de traction pour différents instants ; Modèle de Klepaczko.
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Figure VI.14 : Distribution de la de le température T suivant la longueur de Ia partie utile de

l'éprouvette de traction pour différents instants ; Modèle de Johnson-Cook.

Par la suite, nous présentons sur les f igures VLl5, VI. l6, VI.17 et VI. l8 les prévisions de la

simulation de I 'essai de traction dynamique qui résultent de I 'ut i l isation du modèle de

Klepaczko(pourcequiconcemelesdi f férentesvar iab leS t11,  €æ, t33 et  T)encomparaison
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---t- Modèle de Klepaczko,tr=1.2 ms
----û- Modèle de Johnson-Cook, t,=1.f 65
----a-- Modèle de Klepaczko,ts=2 0 ms
----A-- Modèle de Johnson-Cook, t.=2.0 ms

avec les résultats du calcul utilisant le

accord entre les orévisions résultant de

modèle de Johnson-Cook. Ces f igures montrent un bon

I'utilisation de chacun de ces deux modèles.
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Figure V1.15 : Prévisions cle la simttLation dà I'essai de traction dynamiqtte réstùtant de

l'utilisation du moclèle de Klepaczko (pour ce Ed concerne la déformation e 11) atæ résttltats du

même calcul tuilisant le modèle de Johnson-Cook.
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Figure VI.I6 : Prévisions de la simtLlation de l'essai de traction dynamique résultant de

l'utilisation du modèle de Klepaczko (pour ce qrd concerne la déformation €22) aux résultats du

même calcul utilisant le modèle de Johnson-Cook.
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Modèle de Johnson-Cook,  t ,=1.2 ms
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Figure V1.17 : Prévisions de la simulation de l'essai de traction dynarnique résultant de

l'utilisation du modèle de Klepaczko (pour ce qui concerne la déformation € j3) aux résultats du

même calcul utilisant le nndèLe de Johnson-Cook.
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Figure Vl.18 : Prévisions de la simulation de l'essai de traction dynamique résultant de

l'utilisation du modèle de Klepaczko (pour ce qui concerne Ia température T ) aux résultats dLt

même calcul tûilisant le modèle de Johnson-Cook.
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Sur les f igures VI. l9, VLzl,VL23 et VI.25 ci-dessous, nous présentons respectivement les

distributions des composantes E-11, E2t et e33 du tenseur de déformation et de la température,

T, à I'instant t = 2.0 ms sur I'éprouvette de traction ;ces figures correspondent aux résultats

de la simulation de I'essai de traction utilisant le modèle de Klepaczko (chapitre III). Les

distr ibutions de ces mêmes variables e,,,  E2z, €33 et T qui correspondent aux résultats du

calcul ut i l isant le modèle de Johnson-Cook, sont reportées respectivement sur les f igures

VI .20,VI .22,VI .24 et  VI .26.  L 'ensemble de ces f igures (VI .19, . . . ,  VI .26)  montre,  d 'une

par t ,quelesdéformat ions € l l ,  €22 et  t33 auss ib ienquedelatempérature T sontp lus intenses

à l ' instant t=2.0 ms dans la part ie centrale de l 'éprouvette et, d'autre part, que les résultats

prévus par les deux modèles d'écoulement utilisés pour réaliser cette simulation (modèle de

Klepaczko et modèle de Johnson-Cook) sont relativement en bon accord.
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Figure VI.lg : Distribtttion de la dè.formation e11sur l'ëprotvette de tractiot't à l'instant

t = 2.0 ms : fufodèle de Klepaczko.

Figure V1.20 : Distribtûiott de la déformation e 1 1 nu' I'éproruette de ffactiott à l'instant

t = 2.0 ms : fu[odèle de Johnson-Cook.
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Figure

Figure VL.22 : Distribtûion de la dé.fbrmation t't, sur l'éprouvette de tractiort à l'instctttt

t = 2.0 ms : Modèle de Johnson-Cook.

VI.2l : Disn'ibution de lct

l = ) 0

dëJbrmatiot't €,22 urr l'éprouvette de traction ci l'ittstctrtt

nts : '\[odèle de Klepac-ko
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Figure

Figttre V1.21 : Distribution de la déformation e 3j sur I'eprotnette de h'action à I'in'stant

t = 2.0 ms : ù[odèle de Johnson-Cook.

V(.23 : Distriburion de la

i  =  - " 1 1

déJbrnt-cttion €,;.i .sur l'éprrtuv'ette de it'ctctioi't à l'instatil

ms : ùlodàle de Klepac:ko
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CinpiLt x'  l I

Figure I,'1.25 : Distribution cle la tempërature T sur l'éprouv'ette cle traction à l'instct;rt

i = 1.0 nts : t\lodèle de Klepuc:ka.

Figure V1.26 : Distribution de la tentpërature T sur l'éprouvette de h'action à l'instant

t = 2.0 rns : ù[odèle de Johnson-Cook.
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Sur les f igures VI.zl,  VI.28, VI.29 et VI.30, nous reportons respectivement les évolutions

temporelles des variables t* 822, 833 et T au centre et au bord de l'éprouvette. Le bord de

l'éprouvette correspond, ici, au début de la partie utile de I'éprouvette du côté de la surface 51

qui est encastrée. Ces figures montrent, d'une patt, que les déformations t* E.tt ët t33 auSsi

bien que la température, T, deviennent au cours du temps plus intenses au centre de

l'éprouvette et, d'autre part, que les prévisions du calcul utilisant le modèle de Klepaczko sont

relativement en bon accord avec les prévisions du calcul utilisant le modèle 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 façon à ce qu'el le soit proche de la valeur du temps de chargement

correspondant à I 'essai de traction dynamique qui est réalisé à une vitesse de déformation

e= 100 s-l i f igure II .12). Aussi nous reportons sur la f igure VL31,l 'évolution temporeile de

la contrainte équivalente, oeq, de Von Mises au centre de l'éprouvette dans le cas de chacun des

deux modèles d'écoulement utilisés.

o L" 0

Temps [ms]

Figure V1.27 : Evolutions temporelles de la déformation € 11 au bord et au centre de

l'éprouvette.
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----+- lvlodèlc de Klepaczko, au bord de l'éprouvette
--F+--- NIodèt$ dc Johnson-Ctl<lk. ltLt bord dc l 'éprrluvcttc
- - O--- IIodù'lc t ic Klcpuczko, Ltu cùntrc dc l 'éprrluve ttc
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Modèle de Klepaczko, au bord de l 'éprouvette
----Ê- ivloclèle de Joltnsou-Cr,rok, ilu borcl de ['éploui'ette
---f- I loiièle de Klepaczko. au centre cle l 'éprt-rulette
----*- Ivloclèle de Johnson-Cook, au ce ntre de l 'éprouvette
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Figure V1.28 : Evolutions temporelles de la déformatiofl €tt aHbord et au centre de

L'éprowette.
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Figure VL29 : Evolutions temporelles de Ia déformation €ss aubord et aucentre de
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Modèle de Klepaczko, au bord de l 'éprouvette
--i=- lvlodètc dc Johnson-Cct<tk. rttt bord dc l 'éprouvctl.c
--l}-* ivtotje lc dc Klepeczko, i lu ccntrLr dc l ' ipr<ltrvcltc
----â-- Modèle de Johnson-Cook. au cenre de l 'éprouvette

l 'éprouvette.
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----.rr- Modèle de Klepaczko, au bord de l'éprouvette
--il- ivloclèle cle Johnson-Cook, au borcl de l'épfouvette
----f- Motlèle de Klepaczko, au ccntrc clc l 'éprouvcttc
--+;- lvlodèle de Johnson-Cook, aLt centre de l 'éprouvcttc
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Figure V1.31 : Evolution temporelle de la contrainte équivalente O r, au centre de

l'éprouvette.
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Chapitre IV

Conclusion

Comme on le sait très bien, les modèles de comportement mécanique des matériaux sont

généralement formulés pour être uti l isés dans des codes de calcul pour la prévision du

comportement de structures soumises à différents états de chargement. Dans cette optique et

dans le but de donner une idée sur I'intérêt que peut présenter Ie modèle proposé dans le

chapitre précédent sur le plan pratique, nous nous sommes intéressés dans ce dernier chapitre à

montrer, à travers l'exemple de I'essai de traction uniaxiale, qu'il est possible d'utiliser dans le

code Abaqus des modèles basés sur i'évolution de la microstructure pour décrire l'écoulement

viscoplastique des matériaux métalliques. Les résultats de la simulation de I'essai de traction

dynamique à une vitesse de déformation nominale globale de I'ordre tn = i00 s-l montrent

qu'au fil du temps, les composantes e, , 822 êt s33 du tenseur de déformation aussi bien que la

température, T, deviennent plus intenses au centre de l'éprouvette et qu'une localisation de la

déformation et de la température se développe, donc, dans la partie centrale de l'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 même simulation en utilisant le

modèle de Johnson-Cook pour décrire le comportement viscoplastique du matériau, ce modèle

étant très utilisé dans les codes de calcul en dynâmique rapide. Comme nous venons de le voir

dans ce chapitre, les prévisions des deux modèles sont relativement en bon accord. Ce travail

montre donc les possibilités d'utilisation des modèles de comportement basés sur l'évolution de

la microstructure dans des codes de calcul commerciaux et perrnettra dans I'avenir de simuler

d'autres cas de chargement dynamique tels que Ies essais de compression et de torsion en

utilisant de tels modèles.

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 façon complètement théorique les

équations d'évolution de Ia microstructure en tenant compte du couplage entre la densité de

dislocations mobiles et la densité de dislocations immobiles. Probablement, une telle démarche

nécessitera I'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

paramètres contenus dans la version actuelle du modèle et d'en déterminer théoriquement

d'autres, ce qui permettra probablement de réduire le coût de I'identification des paramètres de

tels modèles.
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CONCLUSION GENERALE

Le travail que nous avons réalisé dans le cadre de cette thèse se focalise, dans une première

partie, sur I'utilisation d'un formalisme basé sur la dynamrque des dislocations pour modéliser

I'effet de la vitesse de déformation sur l'écouiement plastique d'un acrer industriel codifié par le

signe IFHR-340. Pour cela, nous avons uti l isé 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 10-a et 100 s-1. Une premrère analyse des résultats de

cette partie nous a permis d'exploiter certaines informations théoriques concernant l'évolution

de la microstructure. Ces informations qui correspondent à des condit ions aux l imites

concernant le coeff icient de mult ipl ication des dislocations mobiles et le coeff icient de

multiplication des dislocations immobiies lorsque la vitesse de déformation devient infiniment

grande ou infiniment petite, nous ont permis de simpiifier relativement les équattons d'évolution

de la microstructure et de réduire, ainsi, Ie nombre de paramètres à identif ier à part ir de

I 'expérience. Les expressions (II I .22) du coeff icient, Mn,, de mult ipi ication des dislocations

mobiles et (III.21) du coefficient, M1 , de multiplication des dislocations immobiles en fonction

de la vitesse de déformation plastique qui en découlent, permettent d'associer respectivement

ces deux coefficients à une densité de probabilité de multiplication des dislocations mobiles et à

une densité de probabilité de multiplication des dislocations immobiles.

Cependant, nous soulignons que pour ce qui concerne la densité mobile pfl  qo" nous avons

associée à la l imite d'élasticité observée lors d'un essai macroscopique, la relation (II I .29) qui

I'exprime en fonction de la vitesse de déformation plastique reste une relation artificielle que

nous avons introduite juste pour reproduire I'influence de la vitesse sur les limites d'élasticité

observées lors des essais. La densité mobile initiale pi qui assure Ie passage du courant de

déformation plastique dans le matériau juste au moment où I'on dépasse la vraie limite

d'élasticité du polycristal (i.e. lorsque io - 0), est en réaiité un paramètre indépendant de la

vitesse de déformation, il ne dépend que de I'histoire de chargement du matériau.

Les résultats de ce formalisme que nous avons appliqué pour décrire I'influence de la vitesse de

déformation sur l'écoulement plastique de I'acier IFHR-340, montrent que le modèle proposé

permet de reproduire le comportement observé Iors des essais de traction réalisés. De plus, ce

formalisme explique que l'écrouissage du matériau est dû aux interactions entre les dislocations

et les obstacles non localisés (obstacles athermiques) et que les obstacles thermoactivés sont

responsables de la sensibilité du matériau à la vitesse de déformation et à la température. Nous

concluons aussi que l'écrouissage du matériau est lié à I'histoire de la microstructure et, donc, à

I'histoire thermomécanique du matériau. D'autre part, ce modèle explique l'apparition des deux

limites d'écoulement qui apparaissent avant le début de durcissement des matériaux métalliques

à structure cubique centrée lors des essais à grandes vitesses, à part ir de l 'évolution de la
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densité dç dislocations mobiles au cours de la déformation plastique. Aussi, i l  explique

certaines caractéristiques généralement observées lors des essais avec saut de vitesse pour ces

mêmes matériaux.

Nous signalons qu'un couplage très intense entre les différentes valeurs des paramètres du

modèle surgit lors de I'identification de celles-ci. Le système d'équations mis en jeu peut avoir

plusieurs solutions, cel les-ci n'ont pas toujours des signif ications physiques' I l  est donc

intéressant, voire même souhaitable, de détenniner tous les paramètres accessibles à Ia mesure à

partir d'approches expérimentales spécifiques. Cela sert à réduire le nombre d'inconnues et,

ainsi, à diminuer de I ' intensité de ce couplage. Aussi, i l  est souhaitable de réaliser des essais à

différentes températures pour pouvorr conclure pour ce qui concerne i'expression du facteur

d'annihilation.

Le coefficient de multiplication des dislocations mobiles, Ie coefficient de multiplication des

dislocations immobiles aussi bien que le facteur d'annihilation des dislocations sont, jusqu'ici,

formulés à part ir d'approches expérimentales. I l  sera intéressant de penser à détermlner

théoriquement leurs expressions à partir d'approches statistiques mettant en jeu les notions de

probabil i té de création, d'annihi lat ion, d'ancrage et de m.ise en mouvement des dislocations.

Une tel le démarche permettra de tenir compte du couplage entre les deux équations qui

expriment les évolutions de la densité de dislocations mobiles et de la densité de dislocatlons

immobiles et conduira probablement à réduire davantage le nombre de paramètres à identifier à

part ir de I 'expérience. Aussi, i l  sera intéressant d'aff iner le modèle en y introduisant la

contribution apportée à l'écrouissage par l'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 I'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, a,insi, de faire quelques remarques

dont il est souhaitable de tenir en compte dans I'avenir. Parmi celles-ci, nous citons la remarque

suivante :

Les valeurs de la vitesse de déformation tûilisées lors de I'identification des paramètres sont des

valeurs moyennes globales qui sont estimées à partir des essais réalisés et Eti sont supposées

constantes aLt cours de l'évolution de la déformation. Or, la vitesse qui intervient dans les

dffirentes équations du formalisme correspond à la vitesse de déformation plastique. Celle'ci

ne peut pas être constante aLt coLûs d'un essai puisqu'el le doit transiter par une phase

d,accélération dans nn premier temps pour passer de la valeur nulle, qui correspond à la vraie

limite d,élasticité du polycristal, à la valeur qtte I'on désire atteindre Qu coLtrs de I'essai.

Cependant, il nous est très ctfficile d'estimer l'évolution de cette vitesse de déformation
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pLastiEte au cours d'un essai. Il sera donc intéressant de penser à mettre en place une approche

expérimentale ou bien une technique de dépouillement peftnettant cl'estimer cette évoLution.

Quoique le travail que nous avons réalisé dans cette première partie (chapitre III) ne tient pas

compte du couplage entre les évolutions de la densité de dislocations mobrles et de Ia densité de

dislocations immobiles (ce couplage étant dû au mécanismes d'ancrage et de mise en

mouvement des dislocations), il montre I'importance des modèles déduits à partir de l'étude des

mécanismes physiques de déformation et leur aptitude à reproduire qualitativement certaines

tendances généralement observées pour ce qui concerne le comportement viscoplastique des

matériaux métalliques à structure cubique centrée. De plus, ces modèles peuvent apporter des

explications aux phénomènes observés et donner un sens physique aux paramètres ainsi qu'aux

équations qu' i ls mettent en jeu.

Dans Ia deuxième partie de ce travail (chapitre VI), nous nous sommes intéressés à voir les

possibi l i tés d'ut i l isation du modèle proposé par Klepaczko (chapitre i I I) dans la version

explicite du code Abaqus pour I'analyse de problèmes de dynamrque rapide. Dans cette optique,

nous avons réalisé une simulation de I'essai de traction uniaxiale de l'éprouvette tôle utilisée

lors des essais réalisés dans le cadre du secorid chapitre. Les résultats de cette simulation

monrrenr 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 Ia surte ,,/

et dans le but de comparer les prévisions de cette simuiation aux résultats de calculs utiLsant

d'autres relations constitutives, nous avons réalisé la même simulation en utilisant le modèle de

Johnson-Cook pour décrire le comportement viscoplastique du matériau. Les prévisions qui

découlent de I'utilisation des deux modèles sont relativement en bon accord. Le travail réalisé

dans cette partie montre, donc, les possibilités d'utilisation des modèles de comportement basés

sur l'évolution de la microstructure dans des codes de calcul commerciaux et permettra dans

I'avenir de simuler d'autres cas de chargement dynamique tels que les essais de compression et

de torsion en utilisant de tels modèles. Une des perspectives les plus intéressantes de ce travail

et qui peut constituer un projet de recherche dans I'avenir consiste en I'implémentation du

formaiisme 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

façon complètement 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 tel le démarche nécessitera I 'ut i l isation d'approches statist iques pour

déterminer les densités de probabilités de création, d'annihilation, d'ancrage et de mise en

mouvement et permettra d'éliminer certains paramètres contenus dans la version actuelle du

modèle et d'en déterminer théoriquement d'autres, ce qui pennettra probablement de réduire le

coût de I'identification des paramètres de tels modèles.
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Annexe I

4I.1.  Rigid i té due à I 'ensemble disposi t i f -montage lors d 'un essai
de traction uniaxiale

L'ailongement moyen Àl(t) mesuré par les capteurs de déplacement lors d'un essai de traction
simple, correspond au système constitué de l 'éprouvette et de l 'ensemble disposit i f-montage
dont les déformations ne dépassent pas le domaine d'élasticité. pour tenir compte de
I'allongement de I'ensemble dispositif-montage, on introduit une raideur R de tout le système.

E
D -  

r
r \ - -

^lii,,

L'al longement mesuré Âl(t) est la somme de l 'al longement al j(t) des jeux, de

permanent al lo(t) de l 'éprouvette et de l 'al longement élastique du système

allongements sont schématisés dans la figure ci-dessous.

Al(t) = at,(r) + al!o(t; + r i i | ,1t) (4I.2)

o
L<

f r

/'
,<a
i l

I

4. la;3[ -LL'r, \ Allongemen
\ Z I \ Z I \

'  AI r

Figure AI.1 : Enregistrement d'un essai de traction, d'après Lemaitre et Chaboche [8]1.

La déformation nominale €n (t) de l'éprouvette est donc donnée par :

(Ar. l)

i 'al longement

zl i | , ,1t; .  Ces

^ ,. \  _ (ru1r1- ar,(t))
€n( r j  =  

t
-o"('l) 

[* +] (4r.3)

E étant le module de Young du matériau, A3o la section init iale de I 'éprouvette et io sa

longueur initiale. La rigidité de I'ensemble dispositif-montage s'écrit donc sous la forme :
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Pour él imrner la r igidité

nous remplaçons le terme

dans le cas des essals
1 O

'n 
Dar un Daramètre

Rlo 
^

que nous avons réahse

h, qul est equlvalent au

(AI.4)

sur l 'acier IFHR-340;

module d'élasticité de

l (=

[o3o I  )
[ - t  

- t ,

tout le système dispositif-montage-éprouvette. La relation (AL3) devient

e n  ( t )  =
(n1ty - lr, (t)) , .  [ t  1 - l

O ^ ( t ) ' l - _ - - l. , .  ,  LE EI
(AI.s)

Io

Nous él iminons, tout d'abord, les jeux de déplacement ^l j( t) et, puis, nous transformons les

signaux de déplacement et de la force (f igure AI.2) en déformation nominale et contralnte

nominale (figure AI.3). A ce stade de dépouillement, la déformation nominale qui est obtenue à

oartir de la relation :

e n  ( t )  =
(N( t ) -  n , ( t ) )

(AI.6)
l o

contient encore la déformation due à la rigidité de l'ensemble dispositif-montage. Pour éliminer

cette r igidité, nous calculons la valeur du paramètre E à part ir de Ia pente de la courbe

contrainte-déformation dans le domaine d'élasticité (voir la figure AI.3). En utilisant la relation

(AI.5), nous obtenons la déformation nominale de l 'éprouvette de traction sans rigidité du

système.

LI.z. Exemples de résultats d'essais de traction réalisés sur la

machine hydraulique

Nous présentons ci-dessous des exemples de résultats correspondant à des essais de traction

uniaxiale de I'acier IFHR-340, réalisés au moyen de la machine hydraulique, à des vitesses

moyennes de déformation nominale én d. I'ordre de 6 10* s-r et 100 s-r.
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Figure AI.2 : Oscillogramme représentant Les signauxde déplacement et de laforce mesurés
Iors d'tm essai de traction de l'acier IFHR-340, réaLisé à une vitesse nominale *oyrrrc en ,le

l'ordre cte 6 l0a s-| .
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Figure AI.3 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR-

340 à une vitesse nominale moyenne èn de f ordre de 6 . ITa s-t (avant éLimination de la

rigidité de l'ensemble dispositif-montage).
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1

h -

=

r \

0  0 . 1  0 . 2  0 . 3  0 . 4  0 . 5
Déformation nominale, €n

Figure AI.4 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de I'acier IFHR-

340 à Lme vitesse nominale ïrov-€Lv1€ e, cle l'orclre de 6 . l0a s-| (après élimination de la

rigidité de l' ensemble dispositif-montage).

600

0  0 ,05  0 .1  0 .15  0 .2  0 .25  0 .3
Déformation logarithmique, e

Figure AI.5 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de traction de l'acier

IFHR-340 à une vitesse de déformation nominale moyenne èn de l'orclre de 6 ' I0a s-t .
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0  0 .05  0 , I  0 .15  0 .2  0 .25  0 .3
Déformation logarithmique, e

Figure AI.6 : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un
essai de traction réaLisée sur l'acier IFHR-340 à une vitesse nominale *oyrnr, ên de

6 .104  s - t .
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Figure AI.7 : Oscillogramme représentant les signaux de déplacement et de la force mesurés
lors d'un essai de traction de l'acier IFHR-340, réalisé à une vitesse nominale *oyrnn, 

-è, 
,1,

l'ordre de 100 s-1.

181



Annexe I
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Déformation nominale, en

Figure AI.8 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de l'acier IFHR'

340 à tme vitesse nominale moyenne èn de I'ordre de '00 ,'t lnrnnt élimination de la rigidité

de l' ens emble dispo sitif-montage ).

0-  
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Figure AI.9 : Courbe contrainte nominale-déformation nominale de traction de I'acier IFHR-

340 à ttne vitesse nominale moyenne è, de I'ordre de 100 ,-t çornnt élimination de Ia rigidité

de I' ens emble dis p o s it if- monta I e ).
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Figure A1.10 : Courbe contrainte rationnelle-déformation rationnelle de traction de L'acier

IFHR-310 à tme vitesse de déformation nominale mol,enne ê,, cle l'ordre cle 100 s-t .
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Figure AI.lI : Evolution de la vitesse de déformation au cours de la déformation lors d'un

essai de tracrion réalisée sur I'acier IFHR-340 à tme vitesse nominale moyenne è, ,t, 100 t-I
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AII .  \appel  sur la propagat ion des ondes élast iques dans les
matér iaux

Plusieurs types d'ondes élastiques peuvent se propager dans un matériau soumis à un

chargement dynamique. Leur nature dépend du mouvement des particules par rapport à leur

d i rect ion de propagat ion et  des condi t ions imposées aux l imi tes.  On d is t ingue p lus

particuiièrement :

1- les ondes longitudinales ou de di latation pour lesquelles les part icules se déplacent

parallèlement à la direction de propagatron (ondes de compression ou de traction).

2- les ondes transversales ou de cisai l lement pour lesquelles les part icuies se déplacent

perpendiculairement à la direction de propagation (ondes de torsion).

3- les ondes interfaciales qui se produisent à I'interface de deux milieux semi-infinis dont les

propriétés élastiques sont différentes. Lorsque la densité massique et la célérité de propagation

de I 'un des deux mil ieux sont négligeables, ces ondes interfaciales deviennent des ondes de

surface ou de Rayleigh.

AII .1 .  Equat ions de propagat ion des ondes é last iques dans les
mil ieux isotropes continus

Par la suite, ôu représentera le symbole de Kronecker et u1 Ie déplacenient particulaire suivant

la ièt" 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 :

â l ' , ç \ ô t u ,

a* 
(^ '  ôi j  '  ekk +2P' €i j  ) 

= po 
a,t 

(AII '1)

où les paramètres l. et p représentent les coefficients de Lamé du matériau et pd la densité

massique. En utilisant I'expression du tenseur de déformations dans I'hypothèse de petites

déformations :

t  (au,  âu,  )
Ê . .  = - l  l + - l  I-u 

2[ôx,  
'  
ax iJ

(Arr.2)

on obtient ( ôi' étant nul lorsque i = j) :
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r, fr(,*)*i,*t*.*]=oo # (Arr.3)

ou encore :

.  a ,  \  a (au')  a,  r  -  ô 'u,i  
O 

(e*). u 'u [Ëj. 
u ; i( 'r)= 

po 
;F 

(AII.1)

En dérivant cette équation par rapport à xi, on obtient :

^ #;(e--)+- #[*).- fite,,)=po #t*) (Arr s)

Cette équation s'écrit 1V2 étant l'opérateur Laplacien) :

1 ' )

(I + z;r) .Ytri j= oo p (AII.6)

ou encore :

(AII.7)

C'est l'équarion de propagation des ondes longitudinales ou de dilatation dans les matériaux

élastiques et isotropes, C1 représentant la célérité de ces ondes.

En dérivant cette fois-ci l'équation (4tr.4) par rapport à x,, on obtient :

^ fiie.,)+- d;[*).- #(,,,)='. #[+) ,^',',
En inversant les rôles des indices i et j, cette équation devient :

$4i,*)** #t*).u ft,.,,)=po #(*) (AII e)

En soustrayant (AiL9) de (AII.8), on obtient :
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Cette équation s'écrit ( roii étant le tenseur de rotations élastiques) :

^ /
à2 l ,  au, àu' )

tt . -r _--_-_: _ _____l- | - ^
, *  1  1  l r  r  i - P d

d K k d x k  
l d x j  

o x i  
)

d-Cù, ,- : -+ =C: '  V 'o, ,
d t -  

'  J J
avec C, = ̂ W.

\  /  Y O

- / . . . \  ^  , a  à U ( x ' t )
o(x,  t )  = Po .  Uo 

A,

^ ' t / ^  r  \
d-  |  du '  du i  l
^  ) l r  -  I

d t -  [ d x j  d x i  )

(Arr.10)

(Arr.11)

(Arr.12)

C'est l'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 équatrons

est proposée par Kolsky 196) et Meyers [97] entre autres auteurs.

Cas d'une barre cyl indrique

On montre de façon analogue que pour une barre cylindrique soumise à un champ de contrainte

uniaxial, le déplacementélastique U(x,t) d'une section, repérée par I 'abscisse x, est régi par

l'équation de propagation suivante :

{yq! = ca {yqi avec cs = ̂v
d | -  d x -  \ /  Y ô

(A I I .13)

E étant le module de Young de la barre et pd sa densité massique. La solution générale de cette

équation caractérisant la propagation d'une onde longitudinale, Cs étant la célérité de I'onde,

s'écrit sous la forme :
U(x , t )  =  f r (Co '  t  -  ^ )+  f r (Co t+  x ) (AII .14)

où les fonctions f1 et fr représentent la propagation de deux ondes longitudinales se propageant

I'une dans le sens positif de I'axe des abscisses x et I'autre dans le sens opposé. On en déduit

la relation suivante entre Ie champ de contrainte o et le champ de déplacement U :

ou encore :

Le produit po . Co ( Cs pouvant

transversales dans le matériau)

(Arr.1s)

être la célérité des ondes longitudinales ou celle des ondes

est appelé impédance acoustique du mil ieu. Cette notion
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d'impédance est de grande

transmises à I ' interface de

Dormevall-Stelly [98].

lmportance pour l'évaluation des amplitudes d'ondes réfléchies et

deux mil ieux, d'après plusieurs auteurs tels que Kolsky [96] er

Dans le cas d'un comportement élasto-plastique non sensible à la vitesse de déformation, la

célérité de propagation des ondes dépend du module élasto-plastique du matériau. Elle est

donnée par des expressions analogues à celles des relations (AII.7), (AII.l2) et (AII.13) où les

modules tangents élasto-plastiques remplacent les modules d'élasticité (Von Karman-Duwez

[99], Taylor [100] et Cli f ton i1011).

AII.2. Techniques expérimentales ut i l isées en dynamique

LI1.2.1. Disposit i f  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 lui 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 diamètre 25 mm (f igure AII.1). L' impact est produit sur I 'une des extrémités de la

barre par un projectile ou par un explosif. Une petite pièce cylindrique, ayant le même diamètre

que la barre, est coilée à I'autre extrémité libre de ceile-ci. Cette pièce qui est constituée du

même matériau que la barre et qui est l ibre de se détacher sous I 'effet de I ' impact, sert

d'échantiilon. L'onde incidente se transmet à la pièce et se réfléchit à son autre extrémité libre en

une onde de détente. Quand celle-ci atteint de nouveau I'interface barre/pièce, elle se libère et

vient heurter un pendule_balistique (figure AILI). La conservation de l'énergie mécanique de

I'ensemble barre-pièce-pendule permet de déterminer Ia pulsation d'origine et par la suite, la

longueur l" de I'onde incidente qui est égale à deux fois la longueur Ls de la pièce libre. En

répétant I'expérience avec différentes valeurs de L6, plusieurs renseignements concernant la

pulsation d'origine peuvent être tirés.
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Bane élastique

Figure AII.I : Schéma du dispositif de Hopkinson [9]l'

Plusieurs améliorations de ce dispositif ont été apportées pour étudier plus efficacement ie

comportement dynamique des matériaux. Parmi ces améliorations, citons celle qui a donné Iieu

aux barres de Kolsky [92] en 1949: elle consiste à analyser les ondes dans les barres et donne

la possibilité de déterminer à partir de cette analyse, les caractéristiques mécaniques du matériau

étudié. Dans la version de Kolsky, l 'échanti l lon est pris en sandwich entre deux barres

élastiques parfaitement alignées. Le cirargement est produit par un explosif placé à l'extrémité

de la barre d'incidence. Une partie de I'onde de pression ainsi générée se réfléchit à I'interface

barre d'entrée/échantillon alors que I'autre partie se transmet à travers l'échantillon pour passer

à la bane de sortie. La mesure des amplitudes d'ondes dans les barres au moyen de deux

capacités électriques, permet de détermrner la déformation et la contratnte dans l'échantillon.

Figure AIL2 : Schéma du dispositif conçu par Kolslq pour l'étude des ondes de

compression, Kolslcy [92 ].
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Le disposit i f  de Kolsky a été repris par Lindholm [95] qui a remplacé les deux capacités

électr iques par deux jauges extensométriques permettant ainsi de mesurer directement les

déformations dans les barres. Le chargement est produit par un projectile qui vient heurter Ia

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 dès qu'elle atteint Ia surface libre du

projecti le. Lorsque I 'onde atteint de nouveau la surface d' impact, le projecti le se l ibère

déchargeant ainsi la barre d'incidence. Une jauge collée à la surface de la barre de sortie permet

de mesurer I'onde transmise. Une deuxième jauge collée à ia surface de la barre d'entrée permet

la mesure de l 'onde incidente et de I 'onde réfléchie. Ces mesures permettent, en uti l isant la

théorie de propagation des ondes élastiques dahs les barres, de déterminer la vitesse de

déformation, la déformation et la contrainte dans I'échantillon.

Jauges extensométriques

\ /v 0

.-.------------->

ffi

ry
Projectile

u t

1
I

U2

l*
I

Barre incidente Barre transmétrice

Echantillon

Figure AII.3 : Schéma du dispositif de compression dynamique de Lindholm [95].

L11.2.2.  Appl icat ion de la théor ie de propagat ion des ondes
élastiques au disposit i f  de compression dynamique

Reprenons le disposit i f  de compression représenté sur la f igure AIL3, le déplacement

longitudinal U1 des particules, dans la barre d'entrée, résulte de la superposition des ondes

incidentes U1 et des ondes réfléchies U' ce qui se traduit par :

U1 (x , t )=  Co l (A I I .16)

uniquement desQuand au déplacement U2 des particules dans la barre de sortie, il résulte

ondes transmises U, :

(Arr.17)

Ë,(^,E) dE-cor JL,1^,q; oq

ft,{*,É) o€U: ( * , t )=  Coz
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C61 et C* étant les célérités respectives de la barre d'entrée et de ceLle de sortie.

En supposant que les ondes se transportent de manière identique des points de mesure aux

interfaces, et que la contrainte et la déformation dans l 'éprouvette sont homogènes, la

déformation nomrnale moyenne en(t) de ceile-ci s'écrit :

Uf0 - gen
" n -  ,r 0

lç étant la longueur initiale de l'éprouvette.

(Arr. l8)

(AII .21)

(AII.22)

(AII.23)

sections des deux barres.

(Arr.24)

La continuité des dépiacements aux interfaces éprouvette/barres, combinée aux relations

(AII.16) et (AII. l7), permet d'écrire l 'équation (AII. l8) sous la forme :

en (r) = 
* [.,, f lr,(€) - ,, (E)]ai - coz 

], {e loe] (ArI . r9)

Par la suite, la vitesse de déformation nomrnale moyenne en de I'éprouvelte s'écrit :

e n  ( t )  = [ co ,  [ r , ( t )  -  e ,  ( t ) ] -  Cot  e , ( t ) ] (ArI.20)1

Io

Quant à la contrainte nonunale moyenne on appliquée à l'éprouvette, elle s'exprime en fonction

des forces F, (t) et F, (t) appliquées à l'éprouvette aux interfaces avec les barres par la relatton

suivante :

, r 0
11 6^w P

étant la section initiale de I'éprouvette. Les forces F (t) et F (t) sont oonnees par :

Fr ( t )  = Er Ar [ t ,  ( , )  -  e,  ( t ) ]

F2( t )=  E ,  'A2  e r ( t )

Les quantités E1, E2 et Ar, Az étant les modules de Young et les

D'où :

on(r )==+ [e ,  .4 ,  . [ r , ( , ) -e , ( t ) ]+Ez.A2 e , ( t ) ]
1 ^ v  L  '
L ^ é o
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Pour des barres constituées du même matériau (Er = E: = Eo et Cç1 = C.z = Co) et avant Ie

même diamètre ( Ar = Az = Ao), les expressions (AII. i9), (AIL20) et (AIL24) s'écrivent :

(-
L A

ô  , i l -

1r 0

p t

I l ' '(() - ',(()', (()ldq (Arr.2s)

(Arr.26)

(A I I .27)

i 'enregistrement des ondes t1, t ,  et tr mesurées

moyennes de la contrainte on, de la déformation

Cependant, il faut souligner que Ia détermrnation de ces grandeurs se fait en supposant qu'elles

sont homogènes sur toute i 'éprouvette. Cette approximation n'est valable que dans le cas des

échanti l lons courts, pour lesquels le temps de passage des ondes est faible devant Ia durée de

I'essai perrnettant ainsi d'atteindre rapidement une distribution homogène 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 géométriques et la propagation d'autres types d'ondes aux interfaces

éprouvette/barres compliquent la nature de I'onde de chargement. Néanmoins, ces effets

s'atténuent au fur et à mesure que cette onde de chargement s'éloigne des interfaces. Il faut

donc placer les jauges de façon à ce que I'onde soit le plus propre possible, si I'on veut que les

mesures que I'on fait aux surfaces latérales des barres correspondent à toute une section.

2- La vitesse de propagation de I'onde élastique de chargement varie avec la longueur d'onde.

En étudiant la transmission d'un train d'ondes sinusoTdaies dans une barre infini de section

circulaire et uniforme, Pochhammer [102] et Chree [103] ont montré que ce phénomène de

dispersion génère des petites oscillations derrière le front d'onde. Néanmoins, Follansbee et

Frantz [104] ont démontré que I'effet de ces oscillations reste très limité sur les mesures.

en(t) = 
I  t t r ,( t)-  e,( t) l -e,( t) ]

Il est donc possible de déterminer à parttr de

par des jauges extensométriques, les valeurs

Ên et de Ia vitesse de déformation en
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3- Les froltements aux interfaces de l'éprouvette et des barres dans le cas de la compression,

peuvent induire des efforts radraux qur perturbent l'état du chargement uniaxial. L'effet de ces

frottements peut être réduit par I 'ut i l isation d'un lubrif iant mais une importante dispersion de

résultats peut apparaître d'un essai à I'autre à cause d'un éventuel changement des conditions de

contact

4- De son côté, l ' inert ie radiale peut inf luencer les résultats dans ie cas des chargements

dynamiques où les particules sont soumrses à de très fortes accélérations.

Cependant, l 'étude réalisée par Zhao [05] montre que malgré toutes ces diff icultés, 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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Annexe III

AIII.1. .Rappel sur la méthode des éléments f inis

AIII.1.1. Théorème des travaux virtuels

Le théorème des travaux virtuels exprime l'égalité des forces internes et des forces externes

s'exerçant sur une structure donnée, pour tout champ de déplacement virtuel cinématiquement

admissible (continu et compatible avec les liarsons)

Le travail virtuel des forces intemes associé à un champ de déplacement virtuel U, s'exprime

par :

ôW,n, = (AII I .1)

V étant le volume de la structure.

Le travail virtuel des forces exténeures s'écrit :

I o:ôe ov

(Arrr.3)

(AIII.4)

où Ie vecteur {n(t;} représentant le chargement global équivalent à I'instant t, est donné par :

ôw"*, = Ju {tu - rr }r{ôu}du . J {rr}'{au}as * J.{r.111aupc. ? 
{t }'{ou,} (AIII.2)

Le vecteur f1 représentant la force d'inertie, s'exprime pa.r :

t 2  1 r  r ]
f1 = PlÇl

A t -U !

t*f $)} + trl{û(t)} = {rt,)}

Cette force s'annule quand i l  s 'agit d'une analyse en statique. Les t€rmes {tr}, {fr},  {fç} et

{q} Oans l'équation (AIIL2) représentent respectivement les forces volumiques appliquées à 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.

AIII.1.2. Discrétisation par éléments f inis

Le théorème des travaux virh:els appliqué à une structure discrétisée en éléments finis, conduit

au svstème différentiel suivant :
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{e(, t}= t  [  . [x] t{re}av'  * > [ . lN]r{ is}as'  * I  f . Ix lr{rcFc' *I{ t ' }  (AII I .s)
L  \  / J  L ]  J v e .  

.

e e V  s l . s " t  c ' e c - -  t

IN] représente successivement dans les trois premiers termes, la matrice des fonctions

d ' in terpolat ion expr imée en un point  de l 'é lément  (e) ,  en un point  de I ' in tersect ion de cet

élément avec Ia surface S ou avec le contour C IK] représente la matrice de rigidité globale

obtenue par assemblage des matrices élémentarret Iftl associées chacune à un élément (e) :

{Û'}etunt 
le vecteur des déplacements nodaux de l 'élément (e) et

composantes du tenseur de déformations dans le repère local lié à cet

dr r  r rcn tpr r r  J f l t  I  '
t '  J  '

(Arrr.6)

[B] la matrice rel iant les

élément aux composantes

(AIII.7)

de contraintes aux incréments du

(AI I I .8)

même façon que la matrice de

élémentairer [vr'] 
'

(Arrr.e)

[C] représente le tenseur rel iant les

tenseur de déformations :

incréments du tenseur

l ^  l r  r
O ; i  =  lU i ; r . ' r  l j  t r r  I' J  

L  
' J " ^ l (  ^ ' J

[*' ] = Ju. [n]'[c]tn]{û' }av'

{e ' }  =  [B l {ù ' }
t  J  '  ' t  )

[nt']= Ju. oixl'tNl

IM] représente la matrice de masse globale (calculée de la

rigidité), elle est obtenue par assemblage des matrices de masse

dve

{Ûlri} 
représente le vecteur global des déplacements nodaux.

Notons que le système d'équations différentielles (AIII.4) correspond à une structure non

amortie. Dans le cas d'une structure soumise à un amortissement visqueux proportionnel à la

vitesse. ce svstème devient :

r*r9lp . ror gqg + trl{û(t)} = {rr,)} (ArrI.10)

[n] étant la matrice d'amortissement globale calculée de la même façon que les matrices de

masse et de rigidité,
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AII I .2.  .Méthodes d ' intégrat ion

Les méthodes uti l isées pour résoudre le système d'équations différentiel les résultant de la

discrétisation en éléments f inis du problème étudié, sont généralement basées sur deux

approches :

1- La première, appelée méthode de superposit ion modale l5'7, 107, 1081, consiste à chercher

les fréquences et les modes propres associés au système d'équations sans second membre, et à

calculer la réponse par projection dans la base constituée de ces modes. Cette méthode est

souvent utilisée pour l'analyse de problèmes de dynamique linéaire. EIle est particulièrement

eff icace lorsque le contenu fréquentiel de I 'excitat ion correspond au spectre des basses

fréquences de la structure, ou quand ce contenu fréquentiel est inclus dans un intervalle fixé à

I 'avance. Dans ces deux cas, la méthode permet de découpler les équations du problème et

d'intégrer le système avec un nombre de modes largement inférieur au nombre d'équations.

2- La deuxième approche consiste à résoudre le système différentiel par des méthodes

d'intégration directe (pas à pas) en déterminant à chaque pas de temps, les déplacements, les

vitesses et les accélérations de la structure. Cette approche est très uti le quand i l  s 'agit de

problèmes où le contenu fréquentiel de l'excitation est susceptible d'exciter un grand nombre de

modes. Nous rappelierons brièvement dans la part ie suivante I 'essentiel de cette deuxième

q n n r n c h e
eHH r  vv  r rv  ,

Ces deux méthodes sont parfois utilisées simultanément, ia première permettant de découpler Ie

système d'équations, et la Seconde servant à intégrer le système découplé.

AIII .2.1. Nléthodes d' intégrat ion directe

Ces méthodes sont divisées en deux catégories, les schémas implicites et les schémas explicites.

Parmi les méthodes implicites Ies plus couramment utilisées dans les codes de calcul, on trouve

le schéma de Houbolt,le schéma de 0-Wilson et celui de Newmark [57, 107, 108]. De manière

générale, un algorithme basé sur un schéma implicite conduit à un système d'équations non

linéaires qui nécessite, pour sa résolution, I'utilisation de méthodes itératives telles que la

méthode de Newton-Raphson ou, quand c'est possible, l'une des méthodes équivalentes à

celle-ci perrnettant de réduire le temps de caicul. Le schéma d'intégration utilisé dans le code

Abaqus est celui de Newmark que nous présentons dans le paragraphe suivant.
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4III.2.1.1. Nléthode de NerYmark

Cette méthode consiste à écrire le système d'équations différentielles (AIII.l0) à I'instant t + ̂ t

en utilisant les approximations suivantes :

nt{u1ty}. o, ' [( ;  -  o){ur, l}+ p{u(t +

(A I I I .11)

o,))l (ArrI.12)

(Arr l .13)

En remplaçant dans le système d'équations différentielles (AIIL10) écrit à l'instant t+At, les

vecteurs viresse {U1t * At)} et accélération {Û1t + lt)} par leurs expressions déduites des

relations (AIII.11) et (AIII. l2), on aboutit au système d'équations suivant :

{r1t + l t ;}

(A I I I . l 4 )

, ) ]

[[*],,.o,, 
.;fot*lt+at; + 

ft[o]r,.o,r]{ut, 
+ ̂t)} =

. ;fu trl,.o,y[{u(,)} + at{u(t)} * at' (1 - n)tut,l}]

+rAl(,*o,,[[Ë - r){ur,r} * ft{ut,,t. o{fi - r){ut,

{u1t * n,)} = {ut, l i+ ^r[(r -  u1{u1t;}+ a{t1t +  ̂ r)}]

l t  l / r  +  Â r ) ]  =  { t . r ( t ) }  -
L " \ '  " ' / J  t - \ ' / J

I  ^  l '  ' ?  I
a=i*^ l  e t  p=: ( t+1) -  avec 0<y<;

/ - J

Ces relations vénfient le critère de stabiiité inconditionnelle précité.

Dans ces deux expressions, o et B représentent des paramètres permettant d'agir sur la stabilité

et la précision du schéma. Pour des valeurs de cx, = 
% r, 9 = yU,le schéma correspond à une

intégration où I'accélération varie linéairement durant chaque pas de temps. Lorsque a= / et

P = y4, cette accélération est prise constante et égale à sa valeur moyenne durant chaque

incrément  de temps'  Dans le  cas où o=% et  p=0 '  I 'a lgor i thme correspond au schéma

explicite basé sur ia méthode des différences finies centrées que nous aborderons plus loin.

Le schéma de Newmark est inconditionnellement stable lorsque 2F > a a yr. Si cette condition

n'est pas satisfaite, le schéma exige des condit ions sur I ' incrément de temps pour assurer la

stabil i té de I 'algorithme. Dans le code Abaqus, le schéma de Newmark est uti l isé dans les

conditions suivantes sur cr et P :

r96



où la vari4ble inconnue est le vecteur global des déplacements nodau.x {U1t + At)}.

(AI I I . l4)  qu i  est  non l inéai re puisque la  matr ice de r ig id i té  [K] f  t *a , t  dépend

r , t t ) l'  " , t J
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Le système

du vecteur

(Arrr. ls)

(Arrr.16)

(AI I I . r7)

{U( t+Ât) } ,  s 'écr i t  sous la  f lorme L(U)=0 où L est  un opérateur  non l inéai re.  Sa résolut ion

par la méthode de Newton-Raphson nécessite le calcul de la matrice jacobienne de I'opérateur

L à chaque itération. Cette méthode qui est basée sur une reformulation complète de la matnce

tangente à chaque itération, est parfois coûteuse en temps de calcr-r l .  D'autres méthodes

équivalentes por-lvant converger plus rapi 'dement suivant la nature du problème étudié, sont

souvent uti l isées pour résoudre ces équations. Citons parmi ces méthodes, cel le de Newton

modifiée qui consiste à calculer la matrice jacobienne juste en quelques itérations durant le pas

de temps, et non pas à chaque itération. Cette méthode s'avère très efficace pour des problèmes

à faibles non-l inéarités. Une autre méthode connue sous le nom de quasi-Newton BFGS

(Broyden-Fletcher-Goldfarb-Shanno) est souvent uti l isée dans les codes de calcul ;  cel le-ci

consiste en une réactualisation de la matrice tangente au début de chaque itération à partir de sa

valeur à I'itération précédente au lieu de la recalculer complètement. La relation utilisée dans le

code Abaqus, permettant cette réactualisation s'écrit :

-  r i + l
\ T  I

o L  |  / ,  i + l
t l -a{u}t,. ^.,\.  . , t r r J L /

-  t ' )  = { r ' * ' ( ,  + at) }  -  
{ " ' ( ,

Cette méthode s'avère efhcace quand il s'agit de problèmes à faibles déplacements.

C'est donc en fonction du type de problème à analyser qu' i l  faudra chercher Ia meil leure

combinaison ente le schéma d'intégration et la méthode de résolution des équations de façon à

assurer les meilleures conditions de stabilité, de précision et de raprdité de convergence.

Alll.2.l.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 :

{ut,l} = 
*[{ufr 

+ ̂ r)} - {u(, -  ̂ t)}]

{ut,l} = 
#[{utr 

+ ̂ t)} + {u(t -  ̂ r)}- z{u1tl}]
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Le schéma écrit  sous cette forrne, est connu sous Ie nom de différences f inies centrées. En

remplaçant dans le système d'équations différentiel les (AIII. l0) écrit  à I ' instant t,  ies vecteurs
.  f - ' . , , t  . .  [ ; ; r - i lviresse tU(t)1 etaccélération iU(t)] par leurs expressions (AIII.t5) et (AiiLl6). on obtient Ie

svstème d'éouations linéaires :

(A I I I .18 )

où I ' inconnue est le vecteur {U(t+At)i .  Toutes les variables dont dépend la solution de ce

système sont exprimées à l'instant précédent. Pour cette raison, le schéma est dit explicite et la

résolution du système est directe, ne nécessitant aucun calcul itératif.

En dynamique, la condition de stabilité de cette méthode est liée à I'incrément de temps qui doit

être inférieur à 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 éiément dans Ie marllage

utilisé :

At ( Âtcr = (ArrI.19)

L. étant la longueur caractérist ique de l 'élément et Cd Ia célérité des ondes élastiques de

dilatation.

. [fr r^1,r - ;!tv]1,y]{u{, - ̂ t)i
[;!tnt,,, * f t^]1,rliul, + at)]

in(,)). frtf 11,r - [K]r,r]{u(,1}

(r-")
mlnl -  |

Ico /
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AIV. Rappel sur la plasticité des matériaux

Notat ion

Le produir doublement contracté de deux tenseurs A et B, défini par ArBi.i, sera noté dans

cetre partie 4:_8. De même, la norme d'un tenseur A sera note. llell, cette norme étant définie

par ./4[.

AIV.I. Fonction de charge et surface l imite d'élasticité

Pour déterminer le domaine d'élasticité d'un matériau dans I 'espace des contratntes oi j ,  on

introduit généralement une fonction scalaire f (g,Vo ) appelée fonction de charge où VL sont

des variables tensorielles ou scalaires qui décrivent l'écrouissage du matériau. La frontière du

domaine d'élasticité est définie par la surface f(o',Vr)=0. De manière générale, la surface

limitant le domaine d'élasticité évolue dans I 'espace des contraintes de façon complexe en

fonction de l'état de contrainte et de I'écrouissage. Lorsque cette évolution est cornposée d'une

dilatation homothétique et d'une translation, ce qui correspond à un écrouissage mixte, la

fonction de charge s'écrit :

i (s,p) = F(s -  s(p))-  n(p) (AIV.1)

où le paramètre p est une mesure de l 'écrouissage du matériau et les variables g et R

représentent respectivement le centre et le rayon de la surface de charge. Suivant que l'évolution

de  ce l l e -c i  es t  une  t rans la t i on  pu re ,  R (p )=Ro ,  ou  une  d i l a ta t i on  pu re ,  o (p )=9o ,

l'écrouissage est dit cinéÀatique ou isotrope.

Considérons le cas d'un écrouissage isotrope, la fonction de charge devient :

f (o ,p)= r (o) -  n(p)  (AIv .2)

Lors d'un chargement équivalent en traction simple, le rayon R de la surface de charge

conespond à laconfainte d'écoulement o. Quant au paramètre d'écrouissage p, il correspond

à la déformation plastique ef, suivant I'axe de la traction'

AIV.2. Théorie d'écoulement et règle de normali té

Dans l'hypothèse des petites déformations, I'incrément de déformation se décompose en une

partie réversible et une partie inéversible. Dans Ie cas d'un comportement élasto-plastique, la
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partie inéversible qui conespond à I'incrément de déformation plastique est liée à la fonction de

charge par la règle de normalité, qui est une conséquence du principe de travail maximal :

, n  , ^a f
d t P  -  O 4 ; -- d o (AIV.3)

(AIV.4)

(Arv.6)

d}. étant un scalaire positif ou nul appelé muitiplicateur plastique. Cette relation exprime que

I'incrément de déformation plastique est normal extérieur à la surface de charge. De plus, elle

explique le nom de potentiel plastique donné à Ia fonction de charge par analogie avec

l'écouiement des fluides parfaits où le tenseur de vitesses de déformation dérive d'un potentiel

d'écoulement. Notons que dans le cadre de la thermodynamique des processus irréversibles,

I ' incrément du tenseur de déformations plastiques dérive généralement d'un potentiel de

dissipation g(g,Vr) [81], lequel conespond à la fonction de charge f(q,v*) dans Ie cas des

théories de plasticité associée.

En combinanr la règle de normalité (AIV.3) et la loi de comportement élastique, I'incrément du

tenseur de déformations élasto-plastlques dgtp s'écrit sous Ia forme :

.  , -  l

ds'.P = i.a'l 
'

af=
,oij

.  ,^af
dO *  OÀ:-

do

.  f ^ " 1  '
oU lC.l est le renseur d'élasticité. Cette relation perrnet, comme nous allons le voir par la suite,

de déterminer l 'expression du tenseur d'élasto-plasticité [Cto] 
.n fonction du tenseur

d'élasticité, de la fonction de charge et de Ia relation exprimant o en fonction de eo '

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 :

t (g,p)=, [U -  o.(p) (AIV.s)

où $ est le déviateur du tenseur de contraintes q. cette fonction de charge conduit avec la règle

de normalité (AW.3) aux relations suivantes :

S, '  Eal^
*  e t  dÊv  =  . i - ; i - iS

l l t l l  
= . l2l l l l l=

On en déduit la norme du tenseur dgP dans Ie cas d'un chargement en traction simple
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(AIV.7)

Les relations (AIV.6) et (AIV.7) conduisent à la relation suivante entre Ie mult ipl icateur

plastique et le paramètre d'écrouissage :

â 1  - À n
u r v  -  u y

En combinant la relation (AIV.4) transformée en :

(AIV.8)

t a

l laep l l=  " /1deP,i l  =  l t  \ i  1  , ,
l a

et la condit ion de consistance,

Mises sous la forme

on aboutit à :

Par la suite,

df = 0 , qui s'écrit  dans le

Af  do"  (p)
i : - : do -  

- - 1 " ' dp  =  0
do dp

(AIV.e)

cas la fonction de charge de Von

(Arv.10)

(A IV.11)

â f  r  - . r  â f  ô f  r ^ " râ f
ï , lC '  lde 'e  = i : :do + dpf  : lC"  l :
d o t  ) -  d o  d o .  ' d 6

,Ic'lor'o
t  l =

1 rrr

t ^r d o

r  . t t

t -
l ô o

oo"(p)" ' . ,+
dp

) permettent d'écrire :

On en déduit l'expression du tenseur d'élasto-plasticité :

[c.pt=t..f,- - ([t'lq) 'q Ir" I - t' rL^ 
3"tol (g,s)* r,( [c.]s).1

(Arv.12)

(Arv.l3)

] , , ,

ôf r^+  _  : l r -
d o t

(AIV.I I

dÎ l. dr
^  l ' 1

do /do-::--7-
dt . l  [r_e
; - . t  t \ -
do f  '

dp

Les équations (AIV.5),

t
I

oo=[c.l l  r-

I
L
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où ie terme H représente le module d'écrouissage. Quand i l  s 'agit de matériaux isotropes, Ie

tenseur d'élasticité [C'] 
etunt celui de Hooke, H(p) est l ié au module de Young E et au

module tangent élasto-piastique E1(p) par :

Annexe IV

(AIV.1s)1 l= - - -
E t (p )  E

6
/  J  r r ^ r r

6  = . / - l l 5 l l
\ l  t  l l : r l

r;
\  , - n  i L l l  ,  ^ ' ,

O u  d t '  = . 1 - r l 0 Ê " l l
\ ] 3 r r  

=  r l

I-----;---:
u(p)

On introduit les deux scalaires o et ep qui représentent respectivement la contrainte équivalente

au sens de Von Mises et la déformation plastique équivalente cumulée, ces deux scalaires sont

dét-rnis par :

(Arv.16)

eP = J'oep (AIv . l7)

Pour un essai de traction simple, o représente la contrainte de traction et ep la déformation

plastique cumulée suivant I'axe de la traction.

L'hypothèse d'incompressibilité plastique perrnet d'écrire :

i l ^ i l  l l  ,  . l l  , - n
o:dey  _  l l5 l l .  l l d t r , l l  =  o  oe ' (Arv.18)

Dans le cas des transformations finies, elle devient :

)

rs d'un

lent en

tion de

lement,

rv.r9)

Cette relarion exprime que l 'énergie de déformation plastique développée au cou

processus de déformation est la même que celle développée lors d'un essai équiva

tractiorr simple dont la contrainte de traction est identique à la contrainte équivalente.

Notons que I 'expression (AIV.12) du tenseur d'élasto-plasticité correspond à la fonc

charge de Von Mises et aux lois de la plasticité associée. Cette expression s'écrit généra

toujours dans l'hypothèse des petites déformations, colrlme suit [107] :

|  (  r " \ r  I
I  l [ . e l d l  l . dg  I| [L- læJæ Il.'ol=[.']l ' I ,o
|  

-art  
a"-Ao'[ t- lao, l l
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Le tenseur étant donné par :
[ ô ' ]

[..0]= i."r[,

tr't = 
[,

(Àrv.20)

(Arv.21)i." l

Dans Ie cas des schémas d' intégration explicites, la résolution de l 'équation cinématique ne

nécessite pas I ' introduction de I 'expression du tenseur d'élasto-plasticité puisque la matrice

tangente est calculée à la fin de chaque pas de temps à 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 ( t57l et [109])

Lors d'une analyse numérique du comportement d'une struchrre, on obtient à chaque incrément

detemps At , l ' incrémentdutenseurdedéformat ionstota les Ae entre les instants  t  e t  t+^t .

Celui-ci découle de la solution cinématique de l'équation résultant du théorème des travaux

virtuels appliqué à la structure. Pour en déduire le tenseur de contraintes, il est nécessaire

d'utiliser un modèle de comportement élasto-plastique. Par la suite, nous utiliserons la loi

d'élasticité de Hooke et la fonction de chaige de Von Mises, la relation exprimant le

comportement plastique étant représentée par Ia fonction A(Co). Nous rappelons que la loi

d'élasticité de Hooke est donnée par :

(Arv.22)

ô1, 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 même pour le tenseur de contraintes :

-  l+v  v
.u = ïo i1 

- ;osô' ,
. E ' E

r  t - l
( jg I
- l

c.l:g- |t dAo  I: I
I

i l+  ̂ À[- t

lu)
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(Arv.23)

p étant la pression hydrostatique et I  le tenseur unitaire. L'hypothèse d' incompressibi l i té

plastique perrnet d'écrire :

l ^
g'=g '*Jr ;n l  . t  9=!-PI

dg" = tg - 
iËs 

et t ir = tuot

! =2pe t  e t  P= -K tuo r

où p est le module élastique de cisarilement et K le module de compressibilité.

Les équations (AIV.24) et (AIV'25) permettent d'écrire :

gl,*o, = ru( g1,* [o= - isq,.^,ll
\  

' t  (  
=  f  d l r+a r=  ) )

ou encore :

r -^\
[r*:uiffi,J$,.o, 

= 2!,9 où 9 = (='1, *^e)

Cette relation conduit à :

g et Êuo1 étant respectivement Ie déviateur et la trace du tenseur de déformations totales. La loi

de Hooke conduit aux relations suivantes:

(AIV.24)

(AIV.2s)

(ArY.26)

(AIV.27)

(aIv.28)

(arv.2e)
D'où :

(olt+ar + 3pÀEP)= r.[ulp'I, . o=ll

l l r

l le ' l  +
l l =  1 1

Cette équation est généralement non linéaire. Sa résolution par la méthode de Newton permet de

déterminer I'incrément de déformation plastique équivalente Aep et conduit à I'expression

suivante de la correction qu'il faudra apporter à ce dernier à chaque itération :

\

a.l l- uep l= a(e ol \=l l  
,  \  r t+at /u[,
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l l . l
l le- |
i l -  ' L dole F 

J^ P - ou H- (Arv.30)
3p+H deP

Une fois la convergence atteinte, I'incrément de déformation plastique Aep est détermrné. On

en déduit la déformation plastique équivalente cumuiée à I'instant t + At. Par la suite, on calcule

61,*o, à part ir de la loi de comportement plastique A(e o). En uti l isant la relation (AIV.27), on

détermine le déviateur 91,*o, du tenseur de contraintes à I ' instant t + At, duquel on déduit

I'incrément du tenseur de déformations plastiques entre les instants t et t + At au moyen de Ia

relation suivante :
?  ^ F p

^ l

A e v = -  5 l= )  . t l  : r t+ôt
' L  l A I

* a. l l -  3^ep)- ale ol  )= l l  
)  \  i t - r t /

(n-
û l  / . . 1 -'1.  \z

(Arv.31)

Dans le cas d'un problème où les trois composantes diagonales de I'incrément Ag du tenseur

de déformations totales sont données par la solution cinématique, on détermine la presston

hydrostatique plt*ar à I ' instant t + At en uti l isant 1a reiation (AIV.25). Dans le cas d'un

problème en contraintes planes ou en contrainte uniaxiale, on utilise la relation (AIV.23). Ainsi,

on détermrne le tenseur de contraint.t 91,*o, à I'instant t + At.
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Résumé:

Le but principal de cette étude est la construction d'un modèle de comportement pour décrire l 'écoulement
viscoplastique des matériaux métall iques à structure cubique centrée dans le domaine de I 'activation thermique.
Le modèle proposé est développé à partir d'une approche semi-empirique basée sur les mécantsmes mtcro-
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 IFTIR-340 sous des conditions de chargement à grande vitesse de déformation. Les

paramètres du modèle sont identifiés pour cet acier à partir de résultats d'essais réalisés en traction uniaxiale

dans une large gamme de vitesse. Les prévisions théoriques du modèle permettent d'interpréter certains aspects

de l'écoulement plastique des matériaux métalliques à structure cubique centrée à partir de l'évolution de la

microstructure. Par la suite, le modèle développé est implanté dans la version explicite du code de calcul

ABAQUS. Cette implantation a permis I'utilisation de ce modèle pour analyser la réponse thermomécanique

d'une tôle d'acier soumise à un chargement en traction dynamique. La comparaison entre les prévisions du

modèle développé dans ce travail et celles du modèle de Johnson-Cook montre clairement I'intérêt des

avantages apportés par l'utilisation des modèles basés sur l'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

srudy 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

aspecrs 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

berween 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.

Kev-words : Constitutive model - Viscoplasticity - Thermal activation - Microstructure

evolution - Dislocation densitie - Strain rate - Finite elements - Dynamic tensile.




