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INTRODUCTION 

Trois types de phénomènes limitent les possibilités de mise en forme des tôles : la formation 
de plis, l'apparition de bandes de cisaillement correspondant à la localisation de déformation 
plastique et la création de fissures ou de cavités. Ces phénomènes. relativement faciles à 
étudier en chargements monotones et proportionnels, deviennent très difficiles à prévoir dans 
le cas de chargements complexes. 
Par exemple, la fabrication d'une boîte boisson nécessite plusieurs opérations mettant en 
œuvre des directions de chargement et des taux de déformations très différents. La première 
phase consiste en un emboutissage d'un flan circulaire pour former un godet. Les bords de 
celui-ci sont ensuite relevés par trois opérations successives de repassage. Finalement, le haut 
de la boîte subit un rétreint pour obtenir la forme du col. A la fin de chacune des étapes de 
mise en forme, le comportement du matériau (allongement à rupture, limite d'écoulement.. . )  
dépend fortement du chargement qu'il a subi. 

La prévision de la localisation s'effectue actuellement grâce aux Courbes Limites de Formage 
(CLF). Ces courbes sont bâties point par point pour chaque direction de sollicitation dans le 
plan des déformations principales (cl, c2). Cette méthode, incontournable aujourd'hui pour 
maîtriser les procédés, est toutefois très lourdes à mettre œuvre surtout dans le cas de 
chargements complexes. Chaque nouveau chargement nécessite l'élaboration d'une nouvelle 
CLF. 

Pour alléger cette méthode, il est nécessaire de mettre en place des modèles permettant de 
prévoir la localisation de la déformation plastique au cours des chargement complexes subis 
par le matériau au cours de sa mise en forme. De plus, il serait intéressant que cet outil 
théorique permette la conception de nouveaux trajets de chargement ou l'élaboration de 
nouveaux matériaux. 

Les modèles existant, quelles que soient les échelles qu'ils utilisent pour la description des 
phénomènes physiques, s'avèrent souvent inefficaces pour les chargements complexes. Les 
modèles phénomènologiques, tout comme les modèles utilisant une méthode de transition 
d'échelle autocohérente, ne sont pas capables de prévoir la localisation de la déformation 
plastique ni les principales caractéristiques des chargements complexes (microplasticité, 
allure des régimes transitoires.. .). Si ces modèles éprouvent tant de difficultés c'est que 
certains mécanismes physiques sont mal pris en compte car mal décrits. 

Classiquement, deux phénomènes sont responsables de la perte de ductilité : l'adoucissement 
texturale provoqué par la rotation des grains et la formation d'une microstructure de 
dislocations. Le second phénomène semble avoir une influence prépondérante dans la mesure 
où un recuit de restauration annihilant la structure de dislocations et laissant intact la texture 
cristallographique, redonne au matériau sa capacité à se déformer. 

Dans ce travail, on propose de bâtir un modèle du comportement des métaux soumis à des 
chargements complexes en tenant compte de la microstructure intragranulaire de dislocations. 

La microstructure de dislocations apparaît au cours de la déformation plastique contrairement 
aux joints de grains qui existent dans le matériau à l'état initial. Cette microstructure est 
constituée de murs à forte densité de dislocations entourant des cellules à faible densité de 



dislocations. Cette microstructure évolue au cours du chargement. ceci étant surtout sensible 
au cours des régimes transitoires entre deux chargements. Sa forme et son orientation 
résultent essen~iellement d'un effet global du chargement extérieur et peu de la 
cristallographie. 

Les effets de la présence d'une microstructure de dislocations sur le comportement du 
matériau se caractérisent par des contraintes internes d'ordre trois (suivant la classification 
introduite par la mesure des contraintes aux rayons X) et une anisotropie du libre parcours 
moyen des dislocations. De plus, cette microstructure est susceptible de se déstabiliser 
provocant l'apparition de microbandes de cisaillement. Celles-ci sont les prémisses de la ruine 
du matériau par macrobandes de cisaillement. 

Ce travail a pour objectif de construire un modèle tenant compte de la microstructure de 
dislocations et de son effet sur le comportement macroscopique. 
Pour cela, dans un premier temps, la structure polycristalline du matériau est négligée. La 
microstructure de dislocations est représentée par un matériau biphasé ayant une structure 
évolutive et un écrouissage non local traduisant les mécanismes d'accumulation des 
dislocations. Le champ de déformation plastique est supposé uniforme par phase et la 
morphologie de la microstructure devient une variable interne du problème. 

Dans un premier chapitre, à partir des observations expérimentales portant sur les 
microstructures de dislocations et en s'appuyant sur les modèles déjà existants, on met en 
place une stratégie pour la modélisation. Au chapitre II, à partir des hypothèses mises en 
place à la fin du chapitre précédent et dans le cadre des petites transformations quasi-statiques 
isothermes, on procède à la formulation thermodynamique du problème. Dans le chapitre qui 
suit. on expose quelques résultats numériques pour des cas de chargements monotones et 
complexes mettant en évidence l'importance de la prise en compte des hétérogénéités 
plastiques intragranulaires. Dans une quatrième et dernière partie, on bâtit un modèle dans 
lequel on réintroduit la structure polycristalline pour tenir compte des effets de la texture et 
des contraintes intergranulaires (ordre II). Les premiers résultats numériques obtenus laissent 
entrevoir l'importance de la prise en compte de la structure de dislocations dans l'obtention 
du comportement macroscopique des métaux en chargements complexes. 
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Chapitre 1 : Matériau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local 10 

1.1 Analyse du comportement macroscopique des métaux en 
chargements complexes. 

Au cours de la déformation plastique, le comportement des métaux devient anisotrope. Par 
exemple, pour un acier à température ambiante, après une séquence de laminage. la limite 
d'écoulement et la limite à rupture pour une traction uniaxiale dans le sens long, transverse ou 
à 4.5" sont différentes (figure 1.1). 

,-. . - -- - - -  ' -.' - .  

- - 

... . .. . . . . . -. . . . . . . 
~ - ~ - -  . - - - - -  ~ -- ~. ~ ~ 

- transverse : 

- 45" 

O -- - - -  - -. 

O 2 4 6 8 1 12 1 

Déformation totale macroscopique 

Figure I. 1: prédéformation de 10% en laminage suivi de traction uniaxiale dans le sens 
transverse, long et 4 j0par  rapport à la direction de laminage 

De plus, la forme des régimes transitoires entre deux chargements présente des 
caractéristiques différentes. Pour les essais de traction transverse et à 45", la contrainte passe 
par un pic avant de décroître lentement jusqu'à localisation de la déformation plastique 
macroscopique. Par contre, pour l'essai dans le sens long, ce pic n'existe pas : la contrainte est 
monotone croissante jusqu'à la localisation. 

Schmitt et al. [SAB85] distinguent trois types de régimes transitoires 

- trajets continus ou pseudo continus 
- trajets Bauschinger ou pseudo Bauschinger 
- trajets durs 

Thuillier et al. [T92] illustrent ces trois types de réponses possibles par des résultats obtenus 
pour des tractions uniaxiales suivies d'essais de cisaillement à 45", 90" et -45" par rapport à 
la direction de traction (figure 1.2). 



Chapitre I : Matériau biphasé à striictztre évolzitive et écroiiissage tîon local 
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Figure 1.2 : essai de traction suivi d'essais de cisaillement à 909 J j  O et - 4 j 0  par rapport à la 
direction de traction. 

Schmitt et al. [SAB85] proposent de classer ces types de trajet en fonction de l'angle @)entre 
1 2  le premier et le deuxième chargement dans le repère des déformations. Si on note E et E les 

déformations associées aux deux chargements constituant le trajet complexe, cet angle est 
défini par la relation suivante : 

La figure 1.3 donne de façon schématique le type de régime transitoire obtenu en fonction de 
la valeur de l'angle P. 

a .  

Bauschinger continu 

Figure 1.3 : type de trajet en fonction de P 



Chapitre 1 : Matériau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local 

- Trajet continu ou pseudo continu : O aux 
alentours de 1 
La limite d'écoulement pour le second trajet 
(point A) est à peu près égale à celle obtenue à la 
fin du premier chargement (point B). Le taux 
d'écrouissage est positif tout au long du régime 
transitoire. 

- Trajet Bauschinger ou pseudo 
Bauschinger : O aux alentours de -1 
La limite d'écoulement est plus faible pour le 
second chargement (proche du point A) que celle 
obtenue à la fin du premier trajet (point B). La 
réponse contrainte déformation au cours du 
régime transitoire présente un plateau (point C) 
correspondant à un taux d'écrouissage proche de 
zéro. Au début du second chargement, le 
matériau quitte prématurément le domaine 
élastique (seuil de microplasticité (point A)) 
pour rentrer dans une phase plastique à 
écrouissage fort. 

- Trajet dur : O aux alentours de O 
La limite d'écoulement est plus forte pour le 
second trajet (proche du point A) que celle 
obtenue à la fin du premier chargement (point 
B). La réponse macroscopique au cours du 
régime transitoire présente un pic suivi d'une 
période d'adoucissement (taux d'écrouissage 
négatif (entre les points A et C)). Ce type de 
trajet peut déboucher sur la localisation de la 
déformation plastique (point C) comme celle > 
observée pour les essais de traction de la figure 

E 

1.1. 

Conclusion 

L'objectif de ce travail est de bâtir un modèle permettant de suivre l'anisotropie du matériau 
en fonction de son chargement. On veut pouvoir retrouver les réponses contraintes - 
déformation d'un acier doux pour un trajet de chargement complexe, quel que soit son type 
(continu, dur ou Bauschinger). L'un des objectifs primordiaux de ce travail est aussi de 
pouvoir construire après un chargement donné, la courbe limite de formage. On veut retrouver 
l'évolution de la limite à rupture du matériau pour un chargement donné, en fonction de toute 
l'histoire du chargement qu'il a subi antérieurement. 



Chapitre 1 : Matériatl biphasé a structxre évolutive et écrouissage non local 

1. 2 Modèles existants 

Les modèles du comportement élastoplastique des métaux sont nombreux et peuvent être 
classés selon leur échelle : 

- Modèles macroscopiques ou phénoménologiques 
- Modèles microscopiques (échelle de quelques dislocations) 
- Les autres. . . (échelles intermédiaires) 

1.2.1 Modèles macroscopiques ou modèles phénoménologiques. 

Les premiers modèles phénoménologiques du comportement élastoplastique des métaux qui 
viennent à l'esprit sont les modèles utilisant le critère de plasticité de Von Mises. 

La déformation plastique est représentée par un tenseur d'ordre deux & p .  La contrainte 
'J 

équivalente au sens de Von Mises, o e q ,  est calculée à partir du déviateur des contraintes. O,:' 

pour tenir compte du fait que la déformation plastique se fait à volume constant: 

c e q ,  qui peut être vue comme la contrainte de traction donnant la même énergie élastique, 

est comparée à la limite d'écoulement en traction. 
Le taux de déformation plastique est donné par la loi de normalité en prenant comme potentiel 
de dissipation le critère de plasticité lui-même. 

h est le multiplicateur plastique. 
L'évolution de la limite d'écoulement Y avec la déformation plastique est donnée par la loi 
d'écrouissage isotrope. 

En approchant la réponse contrainte équivalente - déformation équivalente par une fonction 

puissance, Prandtl et Reuss proposent pour H(EP), la loi suivante : 

où p est la déformation plastique cumulée : 



Chapitre I : Malériau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local 

L'application du critère d'instabilité géométrique de Considère permet de retrouver la limite a 
rupture du matériau en traction uniaxiale. 
L'écrouissage isotrope correspond à une croissance homothétique de la surface de charge. 
Pour prendre en compte l'effet des contraintes internes Xij du matériau sans pour autant 

spécifier leur provenance, il est possible d'introduire dans ce critère un écrouissage 
cinématique ([P49], [Z59]) correspondant quant à lui à une translation de la surface de charge. 
Cette modification du premier critère permet de mieux reproduire l'effet Bauschinger. On 
peut prendre en première approximation une loi linéaire pour l'écrouissage cinématique. Dans 
ce cas, on obtient : 

La figure 1.4 représente l'évolution de la surface de charge avec la déformation plastique pour 
un écrouissage isotrope et cinématique : 

Ecrouissage 
isotrope seul 

Figure 1.4 : Evolution de la surface de charge dans le cas d'un écrouissage isotrope seul et 
dans le cas d'un écrouissage isotrope plus cinématique. 

La microstructure interne du matériau est prise en compte de façon très moyennée » au 
travers des lois d'écrouissage. De façon schématique, l'écrouissage isotrope peut être relié à 
l'augmentation de la densité de dislocation au cours de la déformation plastique. 
L'écrouissage cinématique, quant à lui, représente l'évolution des contraintes internes au sein 
du matériau au cours du chargement. 



Chapitre I : Matériau biphasé à strzictlrre évolutive et écrouissage non local 15 

Ces modèles donnent des résultats satisfaisants et rapides pour des chargements monotones et 
proportionnels mais s'avèrent peu efficaces pour des chargements complexes. L'introduction 
d'un écrouissage cinématique permet d'améliorer les résultats concernant le seuil de plasticité 
pour un essai Bauschinger mais donne de très mauvais résultats pour les trajets durs et pseudo 
continus. 
Pour obtenir de meilleurs résultats pour des chargements cycliques et des petites 
déformations, beaucoup ont introduit des lois d'évolution des contraintes internes plus 
complexes ([Z59], [M67], [HHZ89]). Malgré cela, ces modèles n'obtiennent pas le plateau 
correspondant à une stagnation de la contrainte, alors que celui-ci est déjà présent à petites 
déformations (Hu[92]). 

Pour améliorer les résultats obtenus pour les essais Bauschinger. Hu et al. introduisent de 
nouvelles variables internes prenant en compte les effets de la microstructure de dislocations. 
Les détails de ce modèle seront exposés dans la dernière partie du chapitre 1. 

1.2.2 Modèles microscopiques 

Ces modèles basés sur la théorie des milieux discrets utilisent des Volumes Elémentaires 
Représentatifs (VER) de taille caractéristique de quelques nanomètres. 
A cette échelle, apparaissent de façon discrète, les défauts de la matière ou plus 
particulièrement les défauts cristallins. Ceux-ci peuvent être regroupés en trois catégories : 

- Les défauts ponctuels : lacunes et précipités 
- Les défauts linéaires : dislocations 
- Les défauts surfaciques : faute d'empilement et interfaces 

Les modèles microscopiques étudient plus particulièrement les mécanismes associés à la 
création, l'évolution et l'annihilation des dislocations [K79] dans la mesure où leur 
mouvement est le mécanisme essentiel générant la déformation plastique à cette échelle. 

Pour cela, Peach et Koehler ont calculé la force thermodynamique agissant sur un segment de 
dislocation. En utilisant cette force et en discrétisant une boucle de dislocation entière, il est 
possible d'obtenir son mouvement. A partir de la relation d'orowan, reliant la vitesse des 
dislocations au taux de glissement, on peut remonter au taux de déformation plastique du 
VER. 

Kubin [K99], en élargissant cette méthode à une configuration complète de dislocations, et en 
introduisant des lois d'interaction entre dislocations, arrive à reproduire la formation d'une 
structure cellulaire de dislocation au cours de la déformation d'un monocristal. 

Le problème de ces modèles est leur grande difficulté à remonter jusqu'à l'échelle 
macroscopique. Les mécanismes physiques microscopiques (création, mouvement, ancrage, 
annihilation.. .) sont décrits de façon précise, mais les transitions d'échelle vers les variables 
macroscopiques que sont la déformation plastique et la contrainte sont rarement abordées. De 
plus il est très difficile, à partir d'une taille d'échelle si faible, de poser correctement les 
conditions aux limites et les conditions initiales dans le VER. La modélisation d'un joint de 
grain par exemple et ses actions sur le comportement intragranulaire sont très difficiles à 
représenter. Ces modèles, d'une très grande utilité pour comprendre les mécanismes 
physiques locaux, ne sont souvent appliqués qu'à des monocristaux. 
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La structure polycristalline des métaux sera prise en compte par des modèles utilisant des 
échelles plus grandes avec des Volumes Elémentaires Représentatifs contenant un ensemble 
de grains. 

Pour ces modèles. la taille du Volume Elérnentaire Représentatif est de quelques centimètres. 
Cette échelle prend en compte la smicture poIycristalline du matériau sans décrire de iàçon 
précise ce qui se passe à l'intérieur des grains. 

Tenseurs de 6ij 
localisation "j 

Ckl 

Ekl  

Figure 1.5 : Les tenseurs de localisation relient les grandeurs mncroscopiques ara gran(ierr,:v 
locales appliqiiies au grain. 

Des méthodes de transition d'échelle. comme par exemple celles de TayIor. Sachs ou la 
méthode autocohérente permettent de relier les taux de déformation et de contrainte 
macroscopique E ij . iij aux grandeurs locales E ij et 6 appliquées au grain (figure 1.5). Le 

tenseur de localisation ainsi défini. peut dépendre du comportement local du  grain. de sa 
géométrie (forme et orientation) et du comportement du milieu dans lequel il est confiné. On 
peut donc ainsi prendre en compte en partie les contraintes internes daordre deus issues des 
interactions entre grains. 

La déformation plastique Iocale est décrite en terme de glissements homogènes sur chacun des 

systèmes cristal1ographiques. Les équations suivantes donnent le taux de déformation et le 
iJ 

taux de rotation plastique ci8 en fonction des glissements cristallographiques j g  . 
'1 

R!. et P~ sont les tenseurs de projection de Schmid associ@s au systene de glissement g. 
J 1 1J 

Pour les modèles polycristallins. les variables internes (air sens thermodynamique) sont les 
glissements cristallographiques homogènes et non la déformation plastique comme dans les 
modèles macroscopiques. La force thermodynamique et la force critique associées au 
gIissement sont : 
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- la cission résolue calculee comme la projection de la contrainte locale sur le système de 
glissement 

- la cission critique représentant la résistance propre du grain au glissement. 
Le critère pour déterminer si un système est potentieIlement actif est donné par l'équation 
suivante : 

[I. 1 O] 

Les phénomènes physiques intragranulaires. (principalement les mécanismes liés aux 
dislocations) sont pris en compte au travers : 
- du choix des variables internes : les yg ont été choisis po~u rendre compte du mode 

particulier de déformation des grains par giissernent suivant ses systèmes 
cristallographiques. 

- du calcul de la cission critique 
- des Iois d'écrouissage reliant le taux de cission critique aux taux de glissement. 

Franciosi [F84] a introduit dans cette loi 1'évoIution de la densité de dislocation moyenne sur 
les systèmes de glissement au cours de la déformation plastique. La cission critique suivant le 

h système g (TC), est reliée aux densités de dislocation suivant tous les systèmes ( p  ) au 
travers de la loi de Schmidt : 

[I. 1 21 

où b est l'amplitude du vecteur de Burgers. p le moduIe élastique de cisaillement. la 

cission critique initiale et agh la matrice d'interaction entre systèmes de glissement (cf, 
Franciosi). 
Le taux d'écrouissage suivant le système g est obtenu en dérivant l'équation [I. I 11 : 

En tenant compte des différents mécanismes intragranulaires (création et annihilation de 

dislocations) on peut relier l'évolution de la densité de dislocation ph aux taux de glissement 

tu . On obtient ainsi la relation : 

Ces modèles permettent de prendre en compte l'effet des contraintes internes d'ordre deux 
induites par la structure polycristalline des métaux et de suivre l'évolution de la Texture 
cristaliographique auxquelles est attachée une partie de I'anisotropie induite par la 
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déformation plastique. Contrairement aux modèles phénoménologiques présentés 
précédemment. les contraintes internes et leur évolution n'apparaissent pas comme des lois 
complémentaires mais comme des résultats des équations de champ. Les mécanismes 
physiques intragranulaires. quant à eux, restent du domaine des lois complémentaires issues la 
plupart du temps d'observations expérimentales, 

De façon générale. on peut dire que ces modèIes donnent des résultats en açcard avec Ics 
observations expérimentales pour : 
- les contraintes internes d'ordre deux (intergranulaires) 
- les textures pour des chargements monotones 
- I'écrouissage pour des chargements monotones 
- les surfaces de plasticité 
- anisotropie plastique induite par la texture 

Par contre, le problème des changements de trajets persiste. On ne retrouve pas la forme des 
régimes transitoires, que ce soit pour un trajet dur ou un trajet de type Bauschinger. 
Pour une séquence de laminage traction transverse, la réponse macroscopiqvc obtenue ne 
possède pas de pic de contrainte. De pIus. la localisation de la déformation plastique n'est pas 
du tout représentée. Pour un essai Bauschinger. les constatations sont identiques. Le plateau 
observé au début du second chargement n'est pas obtenu numériquement et le seuil de 
microplasticité est très souvent surévalué. 

Si ces modèles éprouvent tant de difficultés a reproduire les trajets de chargement complexes. 
c'est que certains mécanismes physiques sont mal pris en compte car mal décrits. Parmi ces 
mécanismes. celui qui semble primordial est la formation d'une structure intragranulaire de 
dislocations avec la déformation plastique. L'hétérogénéité du c harnp de déformation 
plastique intragranulaire et le champ de contraintes internes (ordre trois) qui lui est associé. 
n'est pas représenté de façon suffisante au travers des lois d'écrouissage comme celles do 
l'équation [I. 1 11. 

Dans ce travail. nous allons donc bâtir un modèle du Comportement élastoplastique des 
métaux en prenant en compte les effets des hétérogénei tés plastiques intragranulaires. 
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1.3 Hétérogénéités plastiques iniragranulaires 

1.3.1 Glissement multiple hétérogène 

Ce phénomène correspond à une subdivision du grain en zones de glissement rnuttipIe 
homogène [R88]. 
Cette hétérogénéité est sans doute liée à la perturbation du champ de contrainte dans Ie grain 
par Ies interactions intergrmulaires (contraintes d'ordre deux). Les glissements nécessaires 
pour accommoder les différentes régions du grain avec les déformations des grains voisins 
sont différents et s'activent simultanernent. 
Contrairement aux joints de grain qui sont des frontières stationnaires par rapport B la matière, 
les frontières entre les zones de glissement multiple homogène sont des frontières mobiIes se 
mettant en place et évoluant avec la déformation plastique. 
Les contraintes internes associées à cette hétérogénéité sont difficiles a évaluer mais semblent 
de l'ordre de grandeur des contraintes d'ordre deux issues de l'interaction intergra~iulaire. Les 
conséquences sur le comportement global semblent donc négligeables par rapport d'autres 
hétérogénéités comme la microstmcture de dislocations. 

1.3.2 Microstructures de dislocations 

a) Conditions en température et vitesse de déformation 

En chargement monotone ou séquentiel, la déformation plastique intraganulaire n'est pas 
uniforme B l'échelle du micromètre. Si la température à laquelle se produit la déformation 
dépasse une température critique TC, il se crée dans chaque grain une microstructure 
cellulaire de dislocations constituée de zones a forte (parois des cellules) et à faible (intérieur 
des cellules) densité de dislocation (figure 1.6). 

Figure 1.6 : Microst~zlcture de dislocation pour un essai de traction [SI 
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La température critique TC est définie par Luft [L91] pour les métaux à structure Cubique 

Centrés (CC) entre O. I TF et 0.2 TF où TF désigne la température de fi~sian du métal en K. 
En dessous de cette température, la répartition des dislocations au cours de la déformation 
reste uniforme. Au-dessus de cette température. I 'activité thermique devenant prkpondéran te 
devant la différence de mobilité entre dislocations coins et vis. Ies métaux CC acquiérent un 
comportement proche des mktaux pour lesquels on assiste à la formation de ccllules (CFC par 
exemple). 

La vitesse de déformation joue un rôle important dans le processus de formation de la 
microstructure de dislocation. On note que la taille des ceIIules de dislocations observées 
expérimentalement diminue avec la vitesse de déformation. Au-delà d'une vitesse limite. la 
répartition des dislocations reste uniforme tout au long du chargement. 

b) Formation de la microstructure avec la déformation pIastique 

Pollnov et al. [PPL75] ont observé la formation des cellules de dislocations dans Lin 

monocristal de fer. Ils dénombrent quatre stades il lustres par la fjgure 1.7 : 

Stade O : Des sources de dislocations (Frank et Read ... ) créent un grand nombre de 
dislocations mobiles sur le système de glissement principal. 

Stade 1 : Une partie des dislocations primaires est bloquée par des défauts ponctuels (lacunes. 
précipités.. .) ou d'autres dislocations et forment des petits amas de boucles contribuant ainsi a 
l'écrouissage du matériau. 

Stade 2 : Un deuxième système de glissement est activé. Les dislocations qu'il génére 
viennent interagir fortement avec les dislocations du système primaire. Il en résulte la création 
d'une structure croisée centrée sur le système primaire. 

Stade 3 : La structure cellulaire de dislocations est installée. Sa forme et son orientation sont 
liées au réseau cristallographique et aux activités relatives des systèmes primaires et 
secondaires. 

CJ en MPa 

Figure 1.7 : les différents stades de formation de la microstructure de dislocations dans un 
monocristal de fer 
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Keh et Weissrnam [KW63] ainsi que Lm et al. [LIU3921 observent les mêmes évolutions de 
la microstructure de dislocations pour un fer polycristallin. 

c Morphologie et orientation de la microstructure 

De nombreuses études ont permis de relier la forme et I'orientation de la micr~sti-ucture de 
dislocations à l'orientation cristallographique du grain et au type de chargement appIiqué. 
[KW63, FSS3. S86. RS891 

Pour des essais de traction uniaxiale sur des monocristaux ou des poIycristaux. on observe des 
celluIes de dislocations de forme alIongée constituées de longs murs parailéles lPPL75. T70. 
LS83, LDY93, RB77, 1. Les parois de dislocations sont fines et bien définies. Les mêmes 
observations ont été réalisées pour des essais de cisaiIIement [RS89], des essais de laminage 
[I89. 5631 ou des essais de torsion. 
L'orientation de la microstructure est directement Iiée à I'orientation des systèmes de 
glissement actifs dans le grain. En traction uniaxiale. en cisailIement ou pour un laminage, 
L 

dans la plupart des grains, il existe un système de glissement (système primaire) très actif 
devant Ies autres (systèmes secondaires). Fernandes et al. [FS83] observent que les murs de 
dislocations s'orientent presque parallèlement (à quelques degrés prés) à ce système. l'écart 
de quelques degrés étant certainement dû à l'influence des systèmes secondaires. 
Par contre. pour des trajets de type expansion équibiaxiale pour lesquels il existe plusieurs 
systèmes de glissement primaires d'activité plastique comparable. les cellules sont de forme 
équiaxe [FS83. S861. En effet pour ce type de trajet. i l  n'existe pas de direction de glissement 
privilégiée et donc pas d'orientation ni de forme privilégiée pour la microstructure dc 
dislocation (figure 1.8). 

Figure 1.8 : microstrlrcture de dislocariopi obtenue après irne expansion éqziihiuxiaie// 

La topologie des cellules de dislocations étant: Iiée a l'activité des systèmes de glissement 
primaires et secondaires. l'orientation et la forme des cellules sont uniformes par zones de 
glissement homogène. C'est-à-dire que dans les gros grains, la morphologie des cellules de 
dislocations ne sera pas Ia même d'un endroit A l'autre du grain [H90, JH901. 
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De plus. les zones de glissement homogène étant désorientées Ies unes par rapport aux autres 
de quelques dixièmes de degrés. l'accommodation de ces zones entrahe une accurniilation de 
dislocations aux frontières de ces sous-domaines, Ces dislocations forment des murs denses 
de dislocations qui contrairement aux joints de grain sont des frontières mobiles se mettant en 
place et évoluant avec la déformation plastique (figure 1.91. 
Pour les aciers, la taille de grain est suffisamment faible pour que la structure intragrmulaire 
de dislocation reste uniforme tout au long de la déformation. 

. -,- . - . - Zones de glisse 
homogène 

Murs denses de 
dislocations 

Figure 1.9 : subdivision des gros grains en zones à morphologie de cellules de dislocations 
uniformes séparées par des murs denses de dislocations 

Le tableau 1.1 donne, en fonction du type de chargement, l'orientation et la forme des cellules 
observées expérimentalement. 

Tableau I. 1 : orientation des cellules de dislocations pour des chargements simples 

Référence géométrique 

Direction de traction 

Normale au plan de l'expansion 

Plan de laminage 

plan de cisaillement 

Traction 

Expansion équibiaxiale 

Laminage 

Cisaillement 

Orientation 

33" à 66" 

aucune 

-35" 

-O0 ou -90" 
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Lemoine et al, [LMB94] ont étudié. à l'aide de la méthode autocohérente en élastoplasticité 
classique, les relations entre les directions cristallographiques des grains. I'orientation de la 
microstructure de dislocations mesurée expérimentalement et la direction du chargement. 
Les données d'entrée du problème sont : 

- Acier doux sans texture initiale 
- Les familles de glissement prises en compte sont { I 10)<111> et ( 1 12) < I l  1 3  
- Elasticité isobope (G = 80 Gpa, v = 0.3) 
- Ecrouissage linéaire prenant en compte l'auto-écrouissage et l'écsouissage latent 

(Franciosi) 
- Quatre types de chargement : Traction uniaiale 

Expansion équibjaxiale 
Cisaillement 
Laminage 

Si on replace par projection stéréographique dans le plan de la tôIe l'orientation des deus 
systèmes les plus actifs de chaque grain. on obtient pour différents taux de chargement en 
traction uniaxiale la figure 1.10. 

Déformation 5% Déformation 10% Déformation 20% 

Figure 1. I O  : projection stéréographique darzs Ie plan de la tôle des directions des &ztx 

systèmes de glissement les plirs actlfi pour chaque grain en traction 

Pour une déformation de 5%, 1'ensembIe des orientations forme un nuage plus ou moins 
d i f i s .  Quelle que soit la direction cristallographique du grain (mise à part quelques 
singularités), les systèmes de glissement activés sont orientés entre 35O et 45' par rapport à la 
direction de traction. Ceci est dû en partie au grand nombre de systèmes de glissement dans 
Ies structures Cubiques Centrées. 
Avec la déformation plastique, les figures de pôles montrent que les directions des systèmes 

de glissement Ies plus solIicités se resserrent autour d'un ensemble (ponctuel ou linéiqrie) de 
directions idéales. La rotation du réseau cristallin fait passer d'une répartition aléatoire des 
directions cristallographiques vers une répartition centrée sur des directions idéales dtpendant 
essentiellement du chargement extérieur. Lemoine et al. montrent que ces directions 
privilégiées concordent avec les orientations des structures de dislocations mesurées 
expérimentalement. 
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Toute cette étude tend a montrer que la forme et l'orientation de la microstructure de 
dislocations sont surtout influencées par le chargement extérieur. D'un grain a I 'aritre. la 
topologie de la microstructure de disIocations ne varie pas beaucoup et risiilte d'un effet 
global du chargement sur le polycristal. 

d) Evolution de la microstructure en chargements monotones 

Contrairement aux joints de grains qui sont des frontières fixes par rapport à la matière, Ia 
microstructure de dislocation évoIue au cours de la déformation plastique. 
En chargement monotone. pour un acier doux et que1 que soit l e  type de chargement (traction 
uniaxiale, expansion équibiaxiale et déformation plane). Schmitt et al. [FS83. S861 observent 
que l'épaisseur des parois diminue avec la déformation plastique et tend vers une valeur limite 
située aux alentours du dixième de micromètre. 
De la même façon, iI constate que la tailIe des ceIIules diminue avec la déformation plastique 
[S86]. 11 attribue ce phénomène a la création. au cours du chargement. dc nouveaux murs de 
dis!ocations au sein même de la microstructure déjà existante. 
La stabilisation de la microstructure obtenue aux alentours de 40% de deformation plastique. 
semble liée à l'équilibre entre les mécanismes de création et d'annihilation des disIocations. 

La taille des cellules de dislocations est de l'ordre de lpm. l'épaisseur des murs de 0.1 Fm 
alors que les grains ont une taille caractéristique de 10 Pm. 

Tabata et al.[TYF78] en observant Ia structure cellulaire dans un monocristal d'aluminium 
constatent une diminution de la longueur des lignes de glissement avec la déformation 
plastique. Ils expliquent que les dislocations mobiles s'arrêtent exactement dans les murs de 
dislocations et n'observent pas de ligne de glissement traversant plusieurs cellules. 
Le libre parcours moyen des dislocations est donc limité par !a taille des cellules. La figure 
1.1 1 montre comment évolue les dislocations ail sein de la microstructure de dislocation. 

Mur de dislocations 
Dislocation de la forêt 
agissant comme des points 

.... d 'ancrage pour Ies ...................... 
dislocations mobiles 

Dislocation mobile 

Figure I. 11 : mouvement des dislocations au sein de la microstructure 
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Sous l'application d'une contrainte. des dislocations générées par des sources situées dans les 
murs se déplacent. Leur vitesse est plus grande à l'intérieur des cellules du fait du faible 
nombre d'obstacles qu'elle y rencontre. Par contre dans les murs. chaque dislocation de la 
forêt jouant le rôle d'ancrage pour les dislocations mobiles. leur vitesse est faible. Ca vitesse 
de propagation des dislocations auLemente rapidement au début de la traversée de la cellulc. 
puis décroît Ientement jusqu'à atteindre Ic mur opposé oh elle est bloquée par la [Orët de 
dislocations. 

De ces observations, on peut noter deux phénomènes tres importants : 

- Le libre parcours moyen (L) des dislocations est limite par la taille des cellules. Par 
exemple, pour une traction uniaxiale. Ia forme allongée des cellules confère a L un 
caractère anisotrope (figure 1.12). 

- Les dislocations ayant généré du gIissement plastique dans les cellules en les traversant se 
stockent dans les murs et accroissent ainsi la densité de dislocations accumulées au sein 
du matériau. 

Système de glissement g 

Système de glissement h . Intérieur des cellules 

Murs de dislocations 

Figure 1.12 : anisotropie du libre parcours moyen des dis1ocation.r induite par la 
rnicrosfrucrure de dislocations (cas parficzilier de mtirs plans) 

Il est tres important de noter que les parois de dislocations sont des structures dipolaires 
(figure 1.13). Le glissement se produisant dans le même sens dans chacune des cellules, les 
dislocations stockées de part et d'autre des m u s  sont de signes opposés. Avec I'augrnentation 
de Ia contrainte. la distance entre les deux dislocations composant le dipôle diminue jusqu'a 
une valeur limite en dessous de laquelle, les deux dislocations s'annihilent spontanément. 
De façon générale, pour des chargements monotones. l'accroissement de la densité de 
disIocations dans Ie matériau est dû au stockage dans les parois des dislocations ayant traverse 
Ies cellules y générant ainsi du glissement. L'annihilation se produit essentiellement dans les 
murs de dislocations et correspond à l'annihilation des dipôles stockés, poussée par la 
contrainte interne dans les murs (chargement plus interaction cellule - paroi). 
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L'hétérogénéité du champ de déformation plastique associée a la microstnicture de 
dislocations génère un champ de contrainte lui aussi fortement hétérogène. Mugrabi [M88] a 
mesuré la contrainte interne dans les murs de dislocations : II l'estime a trois fois la limite 
d'écoulement macroscopique. 
La densité de dislocation mesurée par Mughrabi [M83] dans les murs de dislocations peut 
atteindre 1 0" mm2 alors que celle dam les ceIIules reste de 1 'ordre de 1 013 m-2. 

Ligne de glf ssement 

Dipôle de 
dislocations 

Mur de dislocations 
= structure dipolaire 

Figure 1.13 : les parois des cellules sonr des srrucrures dipolaires de dis1ocafion.s 

e) Chargements complexes 

Nous avons vu dans la première partie de ce chapitre que la microstmcture de dislocation 
jouait un rôle essentiel au cours des chargements complexes. Au début du régime transitoire. 
une microstructure de dislocations caractéristique du premier chargement est installée. Cette 
microstructure est caractérisée par : 

- Une géométrie : forme et orientation des cellules modifiant de façon anisotrope le libre 
parcours moyen des dislocations. 

- Des contraintes internes d'ordre trois issues des interactions cellules - parois 
- Une densité de dislocation essentiellement concentrée dans les murs 
- Une polarité des murs de dislocations 

Cette configuration doit s'adapter au nouveau chargement. L'interaction est d'autant plus 
importante que les microstructures caractéristiques des deux chargements (liées à leurs 
systkmes de glissement respectifs) sont différentes. 
Thuillier [T92] a étudié cette interaction en fonction du type de chargement complexe 
(Bauschinger, continu ou dur) 

- Trajet continu : 

Les systèmes de glissements activés sont les mGrnes, il n'y a pas de grosse 
incompatibilité entre les microstructwes caractéristiques du premier et du deuxième 
chargement. Ceci explique notamment l'aspect continu de la réponse macroscopique. 
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- Trajet Bauschinger : 

Il y a dissolution de la première rnicrostnicture. Les dislocations accumulées dans les 
murs par le premier chwgement sont sollicitées en sens inverse par le second 
chargement. Les dislocations se libèrent donc des murs et par interaction viennent 
former de nouveaux murs suivant le meme mode que pour un trajet monotone (voir 
figure 1 .14). 

Fin du premier Zone transitoire Reprise 
chargement (( plateau » d 'écrouissage 

Figure 1.14 : Dissolution et reconstruction de la microstructure de dislocations au cours d'un 
essai Bauschinger ou pseudo Bauschinger 

D'après Hasegawa et al. ou Hu et al. toute la phase de dissolution de Ia microstructure 
déjà existante se fait à densité de dislocation totale constante, ce qui explique le fait 
que I'écrouissage devient faible mais positif pendant cette phase. La reprise 
d'écrouissage correspond 21 la reconstitution de murs de dislocations qui auront une 
polarité opposés à celle du préchargement. 

- Trajet dur : 

Les transitions de microstructure. pour les trajets durs. sont beaucoup plus difficiles a 
définir. Rauch, Schmitt, ou ThuilIier ont observé que la microstructure de dislocations 
ne peut s'adapter au nouveau chargement et que la déformation se IocaIise dans les 
grains sous la forme de microbandes de cisaillement. Ce processus peut conduire a la 
formation de macrobandes de cisaillement et a la mine du matériau. La capacité du 
matériau à adapter sa configuration de dislocations dépend fortement de l'amplitude de 
la prédéformation. 

De façon générale, Schmitt et aI. [FS83, S86, RS89] ont observé que, pendant le régime 
transitoire, la microstructure passe de la configuration acquise & la fin du premier chargement 
vers une configuration correspondant B ceIle qu'on aurait eue en appliquant le second 
chargement seul. Cette transition est plus ou moins continue et peut provoquer l'activation de 
mécanismes perturbateurs comme Ia formation de microbandes de cisaillement. Schmitt et al. 
IFS831 notent que la durée du régime transitoire augmente avec l'amplitude de la 
prédéformation. 
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1.3.3 Microbandes de cisaillement 

Pour des trajets de chargement complexes durs ou pour des grandes déforniations en 
chargement monotone. Thuillier et beaucoup d'autres [T92, BHK89, MHH8 1. HK86. JH90. 
H90. ALH91. H92, H93], observent à l'intérieur de grain. la formation de microbandes de 
cisaillement. On distingue deux types de microhande : 

a. Microbande de première génération ou rnicrobande de transition 

L'un des premiers à utiliser le terme de rnicrobande est Hu [H62j. II observe dans un 
monocristal de Fe-Si des zones d'orientation cristallographique différente (3" - 4") séparées 
par des bandes. Ces bandes sont constituées d'une dizaine de segments de O.2pm d'épaisseur 
et de quelques prn de longueur parallèles entre euK. Chaque segment apparaît comme une 
zone à faible densité de dislocations bordée de chaque coté par un mur à forte densité de 
dislocations. 
Dymeck et al. [DB84] nomment (( bandes de transition H des bandes entre deux domaines 
d'un même grain faiblement désorientés. Elles n'ont pas la structure de dislocations décrite 
par Hu. Elles formes une sorte de joint de grain accommodant la déformation des différents 
domaines. 
Hansen et al. appellent les bandes décrites par Hu. bandes de premiére génération. Ces bandes 
séparant des bloc de celluies ont une orientation qui ne semble pas liée directement à 
l'orientation cristallographique du grain. 

b. Microbande de deuxième génération 

Hansen et al. défmissent aussi une microbande de deuxième génération [H90, JH90. H92. 
H93J. Elle doit son nom au fait qu'elle se superpose à un microstructure déji existante 
(structure cellulaire de dislocation par exemple) (figure I .  16). 
Ces microbandes sont des structures de dislocations de forme paraII6lépipédique de 0.2 à 0.4 
Fm d'épaisseur et de quelques prn de longueur, Elles sont parallèles entre elles et sont 
espacées de quelques pm par la structure cellulaire de dislocations. Elles sont plus ou moins 
parallèles a un plan de glissement. [MH79, MHH81, Tg21 

Dans un grain, il n'est pas rare d'observer deux familles de microbandes. En mesurant le 
cisaillement exercé par Ia famille la plus récente sur la plus ancienne, Thuillier Tt921 met en 
évidence le fait que chaque bande transporte un important glissement (glissement simple). La 
localisation de la déformation sous la tonne de ces microbandes est aussi mise en évidence 
par le cisaillement éventuel de joints de grain m 7 9 3 .  

Ces bandes apparaissent dans le matériau au cours des chargements complexes. Thuillier a 
détermine, pour une séquence de traction-cisaillement, les conditions d'apparition des 
microbandes de deuxième génération. Ces conditions sont relatives aux systèmes de 
glissement actifs pendant la traction (premier chargement) vis a vis de ceux sollicités pendant 
le cisaillement (deuxième chargement) : 
Une condition nécessaire d'apparition de microbandes est que le système de glissement 

associé à la microbande ( c g )  ait été latent pendant Ia prédéformation [T92]. 



Figure 1.16: microbandes réparties périodiquement duns les gruins 
lors d 'un trajer cisaillement - traction d 'un acier ciozlx (r92] 
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Thuillier constate aussi que dans une grande partie des cas. le systeme de glissement associé a 
la microbande est le système de glissement le plus sollicité au cours du second chargement. I l  
semblerait en fait que la microstmctute de dislocation induite par la prédéformaiion ne puisse 
s'adapter au deuxième chargement et qu'il en résulte une déstabilisation de cette dernière. La 
structure de bandes de cisaillement vient se substituer à la microstructure de dislocation pour 
générer du glissement. 

Il est très important de noter que la bande de deuxiéme génération est associée i un plan de 
glissement, qu'elle est le siège d'un important glissement et qu'elle apparaît comme la 
déstabilisation de la microstructure cellulaire de dislocation qui represente l'histoire 
thermomécanique du matériau. 

c. Bandes de cisaillement 

Bien que les bandes de cisaillement ne soient pas des structures intragranulaires. il est 
nécessaire de les étudier car elles sont les prémisses de la ruine du matériau [MH79. AS80. 
HM84. KRSS. KM86. DHMASS. 189. K90J. II est important entre autre de connaître les 
mécanismes associés à la naissance de ces macrobandes au cours des trajets de chargement 
durs. 
Hoc rH991 a étudié la IocaIisation de la déformation plastique dans les aciers IF (acier doux) 
lors d'une séquence de chargement constituée d'une traction plane suivie par une traction 
uniaxiale dans le sens long, transverse et a 45" par rapport à la direction de traction plane. 

Il constate que pendant les essais de traction, la déformation se localise sous la forme d'une 
ou deux bandes macroscopiques. (figure 1.1 5) 

12% de 18% de 
prédé formation prédéformation 

24% de 
prédéformation 

Figzire 1.15 : macrohandes de cisaillemeni pour des essais de traction plane suivis de irac,ion 
uniariale dans le sens transverse pour différents faux de pridéfurmurion, rH991 

QueIIe que soit la direction de la traction uniaxiale. il note que ces bandes forment un angle 
d'environ 54" avec la direction de traction uniaxiale. 
L'infiuence de l'apparition de ces microbarides sur le comportement macroscopique est une 
diminution de la force avec des déformations inférieures à 1%. 
On retrouve les mêmes phénomènes pour des essais de laminages suivis de tractions dans le 
sens long transverse et 45" réalisées par Korbel et Martin [KMSg](figure 1.1 6) ,  
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Déplacement (mm) 

Figure 1.16 : courbe force-déplacemen? pozrr des .~iquence de Inminage suivi cle i~rcrction 
uniaxiale dans le sens long er rransverse [k;2il;S8] 

Hoc [H99] a étudié plus particulièrement la germination de la macrobande de cisaillement 
pour des tractions uniaxiales dans le sens transverse. Il constate que quelle que soit la 
prédéformation en traction plane, le début de la localisation coïncide avec Ie maximum de 
force. Au début de la localisation les conditions du critère de Considère sont respectées, ce qui 
veut dire que la genèse de la macrobande est liée a une instabilité géométrique. 

La quasi totalité de la déformation pIastique est concenbée dans les macrobandes après la 
1ocaIisation. Hoc n'observe aucune ligne de glissement en dehors de la bande. Il observe par 
contre deux familles de lignes à l'intérieur des macrobandes qu'il appeIEe « msicro systèmes 
de glissement >). L'influence des joints de grain semble quasi nulle. 

Beaucoup d'auteurs suggèrent qu'une microstructure de dislocation pâniculière est a l'origine 
de la macrobande de cisaillement. Dève et al. [DHMA88] montrent par une étude d'un 
monocristal de Fe-Ti-Mn que la bande de cisaillement est un regroupement de parois de 
dislocations parallèles au plan de glissement, mais indépendant des microbandes. Par contre, 
Korbel et Martin [KM863 ou Mori el al. [MN, MNM] affirment que la macrobande provient 
de la propagation de microbandes de cisaillement Ci. travers le polycristal. Inagaki explique 
quant a lui, que ces bandes naissent aux joints de grain. 

Lors de la création de la macrobande de cisaillement le critkre de Considère est respecté 
[H99]. Les conditions de ce critère concernent le module tangent élastopastique et la 
contrainte dans le matériau. Dans le cas de chargement complexe de type dur, la contrainte à 
la recharge est pIus importante qu'en trajet continu. De plus le module tangent, traduisant le 
comportement du matériau est influencé par l'apparition de microbandes de cisaillement qui 
tendent en fait a le faire diminuer. L'effet des microbandes sur le comportement global du 
matériau lui fait atteindre Ies conditions du critère de Considère et provoque ainsi I'apparition 
de la macrobande de cisaillement. De ce fait, on peut dire que la localisation de la 
déformation plastique macroscopiq?ie est liée un bouleversement de la microstructure 
intrapranulaire. 
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De la même façon. Korbel et Martin m86] attribuent l'orientation des macrobandes non pas 
aux directions particulières du chargement extérieur mais à l'orientation de la microstructure 
de dislocations sous-jacente. Celle-ci est déterminée au travers de la çristallagraphie par le 
chargement extérieur. 

13.4 Conclusions 

Nous avons w dans les parties 1.1 et 1.2 que la prise en compte de la microstructure de 
dislocation est nécessaire pour la modélisation du comportement élastoplastique des métaux 
en chargement complexe. 
De l'étude de la microstructure de dislocation, il se dégage trois points fondamentaux : 

- L'hétérogénéité intragranulaire apparaît avec la déformation plastique comme une 
division du grain en deux types de régions : des murs de dislocations qui sont des 
structures dipolaires dans lesquelles est accumulée la majeure partie des dislocations du 
matériau, des cellules où la densité de dislocation est faible. La forme et t'orientation de la 
microstructure ainsi constituée, résultent d'un effet global du chargement siir le 
polycristal. 

- L'hétérogénéité A l'intérieur de chaque grain se fait par accumulation. dans les parois. de 
dislocations traversant les celliiles. L'augmentation de la densité de dislocation dans [es 
murs est liée ainsi au glissement cristalloçraphique des cellules. La structure dipolaire des 
murs combinée a l'action des contraintes internes intragranulaires (interaction cellules - 
parois) définissent le processus d'annihilation des disEocations dans Ees murs. La 
saturation de la densité de dislocation constatée expérimentalement vient de l'équilibre 
entre les mécanismes d'accumulation et d'annihilation [R93]. 

- La microstructure de dislocation évolue au cours de la déformation plastique 
contrairement à la structure polycristalline qui reste fixe par rapport a la matière. Au cours 
de chargements monotones, les parois de dislocations s'amincissent et la taille des cellules 
de dislocations diminue. Au cours de chargements complexes, cette microstructure peut 
rester inchang6e (trajet continu) ou se dissoudre pour en reformer une nouvelle (trajet 
Bauschinger et certains trajets durs) ou bien encore se déstabiliser et conduire a la 
formation de microbandes de cisaillement. Celles-ci peuvent provoquer la 1ocaIisation de 
la déformation plastique macroscopique. (Macrobandes de cisaillement.. .) 

Les phénomènes physiques recensés ci-dessus paraissent fondamentaux pour la mise en place 
d'un modèle micromécanique du comportement élastoplastique des métaux soumis à des 
chargements compIexes. 

Dans la partie qui suit, sont exposés quelques modèles représentant de façon directe les effets 
de la microstructure de dislocation. 
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Comme nous l'avons vu, le comportement des deux phases est plastique linéaire. De la même 
façon, la loi d'évolution de la force critique suivant la variable morphologique est prise 
linéaire avec seuil. Les lois d'évolutian sont données par : 

Le seuil de plasticité des deux phases est pris initialement identique. 
Les résultats obtenus par ce modèle sont exposés sur la figure 1.20. 

7 (Mpa) y'. y'. a 

Figzire 1.20 : évolrtriot~ de la contrainte macroscopiqiie er des t*orinhles internes RI'PC Ill 

-formai ion rotale 

La figure 1.20 montre que la localisation de la déformation plastique est obtenue avec 
l'activation de Ia variable morphologique. Sans ajout d'un terme d'écrouissage non local ni 
l'introduction d'un autoécrouissage faible ou négatif, David obtient l'adoucissement du 
matériau. Cet adoucissement est lié à l'aspect non elliptique de l'énergie libre vis à vis de La 
morphologie. La localisation de la déformation plastique macroscopique ainsi obtenue est 
donc le résultat de la déstabilisation de la microstructure de dislocation et non de 
l'adoucissement propre de l'une des phases (écrouissage négatif}. 

1.5 Modèle Biphasé Evolutif Non Local 
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1.5 Modèle Biphasé Evolutif Non Local 

Sous certaines conditions (Temperature. vitesse de déformation ...). au cours de la 
déformation plastique. apparaît dans chaque grain une rnicsostnrcture de dislocation 
constituée de zones à forte et faible densité de dislocation. Cette microstructure est la marque 
d'un champ de déformation plastique et de contraintes internes associées fortement 
héterogènes. Au cours des trajets de chargement complexes. la microstructure de dislocation 
joue un rôle prépondérant. Son comportement est à l'origine de la diversité des formes de 
régimes transitoires observée gour des chargements complexes de type dur. continu nu 
Bauschinger . 
Le modèle autocohérent élastoplastique classique ne prenant pas en compte l'hétérogénéité de 
la déformation plastique intragranulaire ni le champ de contraintes internes qui lui est associé, 
n'arrive pas a reproduire le comportement lors de chargements complexes. Les changements 
de microstructures pouvant déboucher sur une instabilité plastique sous la forme de 
microbandes. ne peuvent pas non plus être envisagés par une description du champ de 
déformation plastique par champ moyen a l'échelle du grain. 
Les modèles macroscopiques comme celui développé par Hu et Téodosiu nt: sont pas 
satisfaisants non plus, dans la mesure où pour chaque matériau et chaque chargement i l  est 
nécessaire de procéder à une identification des paramètres des lois complémentaires. Cette 
démarche. même si elle est envisageable pour l'étude de trajets connus. ne peut être utilisée 
dans une démarche de conception de matériaux ou de trajets de chargement optimum. 

Dans ce travail, nous nous proposons donc de bâtir wi modèle micromécanique du 
comportement élastoplastique des métaux tenant compte des effets de la microstmcture de 
dislocation. Il semble fondamental de conserver au travers des hypothèses que nous devons 
formuler. les trois points suivant : 
a. La densité de dislocation. la déformation plastique et le champ de contraintes internes au 

sein de la microstructure de dislocation sont fortement hétérogènes. 
b. La microstructure se forme par accumulation dans les murs de dislocations ayant traversé 

les cellules. L'augmentation de la densité de dislocation dans tes parois est tiée à la 
déformation plastique des cellules. 

c. La microstructure de dislocation évolue au cours du chargement. Les effets de cette 
évolution sont fondamentaux au cours des chargements complexes. 

1.5.1 Matériau biphasé 

H l  : Comme dans les modèles de Mughrabi p 8 3 ] ,  Muller [M94] , Lernoine IL951 ou David 
p 9 7 ] ,  la microstructure est considérée comme un matériau biphasé. L'intérieur des cellules 
constitue la première phase et les murs de dislocation la deuxième. 

H2 : La structure polycristalline du matériau n'est pas prise en compte : 
Deux choses nous ont amené à faire cette hypothèse : 

- En chargement complexe, les effets de la microstructure de dislocation sont prépondérants 
devant ceux de la structure polycristalline. C'est-à-dire que la morphologie de la 
microstructure est le principal paramètre agissant au cours des changements de trajets. Or 
celle-ci varie peu d'un grain à l'autre du fait du grand nombre de systèmes de glissement 
dans les matériau CC et de l'év~lution de la texture avec la déformation. Celle-ci résulte 
en grande partie d'un effet global du chargement macroscopique. 
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Néanmoins, cette hypothèse forte peut porter à conséquence, notamment pour la 
modélisation du comportement de matériaux prédéformés ayant subi uri recuit de 
restauration. En effet, le recuit efface la microstructure de dislocation induite par la 
prédéformation et ne garde que la texture. La microstructure de dislocation qui se forme 
au cours des chargement après le recuit est influencée par cette texture initiale. 
L'incidence sur le comportement en chargement complexe peut être non négligeable. 

- Le fait de ne pas tenir compte de la texture cristallographique du matériau permet de 
dissocier les difficuItés associées d'une part a la transition d'échelle macroscopique et 
d'autre part a la gestion des variables internes morphologjques. Ce modèle simplifié 
permet de comprendre comment se comportent ces variables et d'envisager leurs effets 
dans un futur modèle polycristallin. 

a. Déformation plastique 

Le champ de déformation plastique est représenté par un champ constant par morceau et égale 
à sa moyenne volumique sur chacune des phases (équations 1.23 et 1.24). 

E!? (r) est la déformation plastique locale. V' et v sont les volumes occupés par les cellules 
'J 

et les murs respectivement. 

b. MorphoIogie des cellules 

H3 : Comme dans les modèles de Lemoine et Muller, les celIules sont représentées par des 
inclusions ellipsoïdales noyées dans une matrice figurant les murs. Nous ne considérons 
qu'une seule famille d'ellipsoïdes représentant la morphoIogie moyenne des cellules sur tout 
le matériau. Cette hypothèse est appuyée par le fait que la microstructure de dislocation est a 
peu près uniforme sur tout le matériau. La géométrie de la microstructure de dislocation est 
donc fixée a partir de sept paramètres morphologiques que sont : 

- trois demi-axes définissant la forme de l'ellipsoïde : a. b, c 

- trois angles d'Euler donnant l'orientation de la microstructure dans le repère de 
chargement : rpl . @ , tps 

- le nombre de cellules par unité de volume : N 



Chapitre I : Matériau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local 

c. Déformation plastique macroscopique 

La déformatitio~~ plastique macroscopique peut d'ores et déjà être calculée en fonction des 
variables internes définies ci-dessus. Si on appelle f la fraction volumique de cellule. on 
obtient : 

où f est donnée par : 

La géométrie de notre problème étant posée. i l  nous faut maintenant aborder le comportement 
propre de chacune des phases. 

1.5.2 Ecrouissage non local 

a. Elasticité 

H4 : Le comportement élastique est supposé isotrope. Les modules de cisaillement et les 
coefficients de Poisson de chacune des phases sont supposés égaux. 

b. Critère de plasticité 

H5 : A chaque phase est associé un critère de plasticité de type Von Mises. Ce critère 
concerne la contrainte interne qui s'écrit comme la somme de la contrainte macroscopique 

2.. et de la contrainte résiduelle r ij provenant des interactions cellules-parois. 
'J 

c. Limites d'écoulement et lois d'écrouissage 

Pour respecter le fait que le matériau est initialement homogène, les limites d'écoulement 
initiales des murs et des cellules sont supposées égales. 

Les lois d'écrouissage sont inspirées de celles utilisées par Muller [M94]. La matrice 
d'écrouissage contient un terme non Iocal (H6) traduisant l'influence du taux de déformation 
plastique des cellules sur le durcissement des parois. 
L'auto-écrouissage de l'intérieur de la phase molte est faible. 11 y a peu d'accumulation de 
dislocation dans cette partie du matériau. De même l'action de la déformation des murs sur la 
limite d'écoulement des celfules est supposée nulle. 
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1.5.3 Frontières mobiles 

H7 : La microstructure de dislocation évolue au cours du chargement. Les sept paramètres 
définissant Ia géométrie des cellules deviennent donc des variables internes comme dans le 
travail de Lemoine [L95]. 

Les interfaces entre les cellules et les parois seront considérées parfaites : le déplacement et le 
vecteur contrainte sont continus au travers de la frontière entre les deux phases. 
Le mouvement de la frontière est un mouvement propre et ne correspond pas à un 
déplacement de la matière. Contrairement aux structures composites classiques. il n'y a pas 
continuité de la vitesse au travers de l'interface. 

Le taux de déformation plastique macroscopique est donné par la relation qui suit : 

Le troisième tenne de cette relation donne l'influence directe des évolutions de la 
microstructure sur la déformation plastique macroscopique. 

La dissipation associée a l'évolution des variables morphologiques est calculée en considérant 
un coefficient de résistance locale au mouvement de la frontière. Les difficultés pour calculer 
ce coefficient à partir de considérations physiques noris amènent à le considérer constant. 

Phase Dure 

Ecrouissage 
non local +:. 

. . . . . . . . . . . .  . . . . . . . . . . . , .-................. , . < .S... >... . Frontièr -es mobiles 

Figure 1.23 :représentation de la microstructure de dislocation par un matériau biphasé à 
strt~ciure étyolufive Pontières mobiles) et à écrouissage non local. 
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La partie cinématique du modèle et les principales hypothèses étant fixées, il nous faut 
maintenant aborder la formulation thermodynamique. Cette formulation fera apparaître des 
termes spécifiques aux fiontières mobiIes et au phénomène d 'écrouissage non local. 
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CHAPITRE II 

APPROCHE THERMOMICROMECANIQUE 

Au chapitre prdcédent, ont &té posées les hypothéses pour une représentation biphasée a 
structure évolutive et écrouissage non local de la microsmicture de dislocations. 
Dans cette partie, la fomuIation thermodynamique et mécanique est mise en place en vue de 
l'obtention des équations constitutives du modèle. 
Dans un premier temps, l'expression de l'énergie libre d'Wefmholtz est établie dans le cadre 
général d'un milieu continu contenant des frontières de discontinuité du champ de 
déformation plastique et soumis à des transformations quasistatiques et isothermes. A partir 
du premier principe de la thermodynamique et après avoir calculé le taux d'énergie libre et la 
puissance des efforts extérieurs, on établit l'expression de la dissipation intrinsèque en 
fonction de ta vitesse de propagation de L'interface de discontinuité. En appliquant le calcul de 
l'énergie Iibre à Ia représentation biphasée de !a microstructure de dislocations (cellules 
ellipsoïdales dans une matrice représentant les murs). on obtient l'expression des contraintes 
internes mais aussi celle des forces motrices associées à t'évolution de Ia morphologie des 
cellules. A cette occasion, les différences entre la représentation biphasée de 1a microstructure 
de dislocations et un matériau biphasé classique sont mises en évidence. 
Dans un deuxieme temps, on établit I'expression des forces critiques et des critères 
d'évolution des variables internes. A chaque phase est associé un critère de plasticité de type 
Von Mises avec écrouissage cinématique et isotrope. Le calcul des limites d'écoulement est 
relié à la densité de dislocations par la relation de Taylor et les lois d'écrouissage sont 
déterminées à partir de considérations sur la cinématique des dislocations basées sur les 
observations expérimentales du premier chapitre. Pour le calcul des forces critiques associées 
à la morphoIogie. on introduit un seuiI de résistance locale à la propagation de la frontière de 
discontinuité. Les forces critiques obtenues font apparaître un couplage entre les variables 
internes morphologiques. Pour simplifier leur calcul, une surface de charge approchée leur est 
associée permettant l'écriture d'un critère simple d'évolution de la morphologie. 
Avant de conclure, dans la dernière partie, on établit de façon synthétique les équations 
constitutives du modèle complet. 
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11.1 Energie libre de Helmholtz et forces thermodynamiques. 

Les transfomations envisagées par ce modèle étant isothermes. l'énergie 1 ibre d' Helm hot tz 
correspond a l'énergie élastique stockée au sein du matériau. Cette énergie a pour source la 
contrainte macroscopique issue des conditions aux limites et les contraintes résiduel les qui 
proviennent des interactions mécaniques entre les cellules et Ies parois de dislocations. 
Dans un premier temps. l'énergie libre est calculée dans le cadre général des d i e u x  continus 
contenant des frontières de discontinuité de la déformation plastique sous l'hypothèse des 
petites perturbations. 

11.1.1 Milieu continu contenant des frontières de discontinuité du champ de 
déformation plastique. 

Soit un miIieu continu de volume V supposé infini contenant des surfaces de discontinuité du 
d champ de déformation plastique A et soumis à un déplacement ui sur sa frontière extérieure 

(figure 11.1). 

Figure II. 1 : milieu continu infini contenant des frontières de discontinuité du champ de 
déformation plastique 

ni (r) est la normale à A en r du coté + vers le coté -. 

a. Relations locales 

La condition de continuité du champ de déplacement ui(r) se traduit par la relation II. 1 : 

€ikl ~ j l . k ( ~ ) = O  [II. 11 

où Pi, est le gradient du déplacement et ~ i k ,  l'indice des permutations. 

La continuité du déplacement est aussi vérifiée au travers de la surface A supposée parfaite. 
Dans ce cas elle s'exprime sous la forme : 
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où x = x - x- désigne le saut de la grandeur x au travers de la frontière. [ l  + 
pij est souvent décomposé en sa partie symétrique (tenseur des déformations) et 

antisymétrique (tenseur des rotations) : 

Classiquement, on peut faire apparaître les parties élastiques et plastiques du gradient de 
déplacement. 

De la même façon, cette décomposition peut être appliquée aux tenseurs de déformation et de 
rotation : 

En l'absence de force volumique et considérant des transformations quasi - statiques, le 
principe de conservation de la quantité de mouvement impose au tenseur des contraintes oij 

les relations suivantes : 

oij(r)= oj i(r)  [II. 91 

Au travers de l'interface parfaite A, il y a continuité du vecteur contrainte: 

[ o p  j] = O [II. 1 O] 

La loi de comportement élastique du matériau permet de relier la contrainte à la déformation 
élastique : 

(Jij (r) = cijl<l (r)Etl (r) [II. 111 
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b. Relations macroscopiques 

Comme il est spécifié sur la figure 11.1, on ne considère que des conditions limites en 
déplacement appliquées sur la surface extérieure dV du volume V : 

Eij et Rij sont les moyennes volumiques de la déformation et de la rotation locale. 

En introduisant les relations 11.6 et II. 1 1 dans l'équation II. 13, on obtient 

[II. 121 

[II. 131 

[II. 141 

[II. 151 

En considérant un milieu élastique homogène et en introduisant la contrainte macroscopique 
Ci, comme la moyenne volumique de la contrainte locale, il vient : 

où E P  , la déformation plastique macroscopique, est donnée par : 
'J 

La loi de comportement élastique macroscopique s'écrit : 

avec 

[II. 161 

[II. 171 

[II. 1 81 

[II. 1 91 

L'hypothèse d'un milieu élastique homogène fait que la déformation plastique macroscopique 
correspond à la moyenne volumique de la déformation plastique locale. 
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Classiquement, la dérivée par rapport au temps de la déformation plastique macroscopique est 
reliée aux taux de déformation plastique locale par une simple relation de moyenne. 

Or, dans la représentation de la microstructure de dislocations adoptée dans ce modèle, les 
frontières de discontinuité du champ de déformation plastique sont mobiles. Dans ce cas. le 
taux de déformation plastique macroscopique ne se résume plus à une simple intégrale de 
volume. En effet, il faut tenir compte du fait que la région du matériau balayée par la frontière 
entre t et t+dt subit un saut de déformation plastique. Un terme additionnel contenant les 
effets de la propagation des interfaces de discontinuité apparaît donc: 

où w, est la vitesse de propagation de A. 

Ce terme additionnel est fonction de la vitesse de propagation de l'interface et du saut de 
déformation plastique au travers de celle-ci. 

c. Energie libre de Helmholtz 

En plasticité isotherme et quasi-statique, l'énergie libre d'Helmholtz correspond 
exclusivement à l'énergie élastique stockée au sein du matériau. Dans l'hypothèse d'une 
élasticité linéaire et homogène, la densité volumique d'énergie libre, e , s'exprime de la façon 
suivante : 

L'énergie libre totale est obtenue en intégrant la densité e sur le volume V: 

Les relations 11.6 et 11.7 permettent de décomposer l'intégrale de volume 11.23 en : 

En intégrant par partie la première intégrale et en tenant compte de 11.8, l'énergie libre 
d'Helmholtz devient : 
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Grâce au théorème de la divergence appliquée au cas d'un milieu contenant des surfaces de 
discontinuité, On peut expliciter le premier terme de 11.25 : 

Le vecteur contrainte étant continu au travers de A, la deuxième intégrale de surface est nulle. 
Les conditions aux limites II. 12 permettent alors de simplifier 11.26 : 

En appliquant à nouveau le théorème de la divergence à la première intégrale de volume, on 
obtient : 

La-continuité du vecteur contrainte et la relation d'équilibre permettent de réduire 11.28 à : 

En sortant la déformation totale macroscopique de la première intégrale, et en utilisant II. 15, 
l'énergie libre devient : 

La contrainte oij(r) peut être décomposée en faisant apparaître la contrainte macroscopique 

Zij et la contrainte résiduelle rij (r ). 

Le champ de contrainte résiduelle respecte la relation d'équilibre 11.8 : 

rij,j(r) = 0 

et la relation de moyenne : 

L'introduction de cette décomposition dans la relation 11.30 permet d'écrire : 
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La contrainte macroscopique peut être sortie de la deuxième intégrale. En considérant la 
relation II. 17 et la loi de comportement élastique macroscopique, la relation 11.32 devient : 

L'énergie libre d'Helmholtz est la somme des contributions de la contrainte macroscopique 
(chargement extérieur) et des contraintes résiduelles. Celles-ci sont générées par les 
incompatibilités de la déformation plastique. 

d Dissipation intrinsèque 

Dans le cas de transformations isothermes et quasi-statiques, le premier principe de la 
thermodynamique se traduit par la relation 11.34 : 

P,,, - a = D [IL341 

ou D désigne la dissipation intrinsèque et PeXt la puissance des efforts extérieurs. 
Le taux d'énergie libre peut être obtenu par dérivation de la relation 11.23 contenant un effet 
lié au mouvement de la frontière [G73]. 

En introduisant la décomposition de la déformation totale 11.6 dans l'expression du taux de 
densité d'énergie libre, on obtient : 

Le saut de densité d'énergie libre est donné par : 

Ces deux dernières relations permettent d'écrire le taux d'énergie libre totale de la façon 
suivante : 
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Négligeant les forces volumiques, la puissance des efforts extérieurs se réduit à la puissance 
des efforts exercés aux frontières du volume V : 

Grâce au théorème de la divergence et en tenant compte des surfaces de discontinuité A, i l  
vient : 

Grâce aux conditions d'Hadamard [H03], le saut de vitesse matérielle [v i l  s'exprime en 
fonction de la vitesse de propagation de A considérée parfaite : [u ] = O mais [ui ] # O 

Le vecteur contrainte étant continu au travers de l'interface mobile, la puissance des efforts 
extérieurs devient : 

La relation d'équilibre et la symétrie du tenseur des contraintes permettent d'obtenir : 

La continuité du déplacement implique la compatibilité de la déformation totale au travers de 
l'interface mobile. Le saut du gradient de déplacement n'est donc pas quelconque. De façon 
générale, il s'écrit [H61] [W67]: 

où hi est un vecteur inconnu. 
Cette propriété du gradient de déformation introduite dans l'intégrale de surface de 11.43, 
amène : 

En introduisant 11.44 dans 11.45, on obtient finalement l'expression suivante pour la puissance 
des efforts extérieurs: 



Chapilre II : Approche thermomicromécanique 5 5 

D'après le premier principe de la thermodynamique 11.34, la dissipation intrinsèque est égale à 
la différence entre la puissance des efforts extérieurs 11.46 et le taux d'énergie libre 11.38. Ce 
qui donne : 

De la même façon que pour le taux de déformation plastique ou le taux d'énergie libre, la 
dissipation intrinsèque est la somme d'un terme provenant de la dissipation volumique locale 
et d'un terme lié au mouvement de la surface de discontinuité prenant en compte le fait que la 
région du matériau balayée par la surface subit un saut de déformation plastique. 

L'équation 11.47 peut être écrite plus en détail en introduisant l'opérateur interfacial 
Pijkl [Hi721 reliant le saut de déformation totale au saut de déformation plastique [H83]: 

Le tenseur Pijkl dépend des coefficients élastiques du matériau et de la normale à l'interface. 
L'introduction de la décomposition de la déformation totale et de la loi de comportement 
élastique dans 11.48 permettent de relier le saut de contrainte au travers de l'interface au saut 
de déformation plastique : 

[oij ] = c ijkl ( ~ k l r n ~  c rnpq - 1k ipq) [~~q]  

En élasticité isotrope, le tenseur Pbkl est donné par : 

p.. 1 - -- l [ s i k n j n l  + s i l n j n k  + s j k n i n l  + S j l n i n k  - 
4P 

où h désigne le premier coefficient de Lamé et p le module de cisaillement élastique. 
En introduisant 11.49 et 11.50 dans l'expression de la dissipation intrinsèque, on obtient 
finalement [I98]: 

Nous avons obtenu une expression de la dissipation intrinsèque dans le cas général d'un 
solide contenant des surfaces de discontinuité de la déformation plastique. Cette expression 
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fait apparaître le terme volumique classique et une expression contenant trois termes liés au 
mouvement propre de la surface de discontinuité. 

La résolution du problème tel qu'il est énoncé par 11.51 pourrait se faire directement. 
L'intégrale de volume impose la contrainte oij(r) comme force motrice associée à la 

déformation plastique et les trois intégrales de surface définissent la force motrice associée au 
mouvement d'un élément de surface de la frontière A. Le problème consiste alors à trouver 
pour tout instant t la déformation plastique et la position de la frontière de discontinuité. 
Le grand nombre de degrés de liberté (variables internes) nécessaire pour décrire la 
microstructure et notamment la surface A, rend très complexe la résolution complète de ce 
problème. 

Pour le simplifier, on s'inspire des observations expérimentales du chapitre 1. Alors que la 
formulation 11.51 peut s'appliquer a toute forme de frontière, la géométrie des cellules de 
dislocation n'est pas quelconque. Raisonnablement, elle peut être approchée par un ellipsoïde 
[M94] ,[L95]. Cette représentation permet : 
- de toucher un grand nombre de forme de cellules 
- de prendre en compte l'aspect fermé des interfaces cellule-paroi. 
- d'avoir une expression analytique simple de la surface A, de sa normale et de sa vitesse 
- de réduire le nombre de variables internes morphologiques à sept. 

Cette démarche est celle adoptée par Cherkaoui [CB99] pour décrire la croissance des 
plaquettes de martensite dans un acier TRIP. En effet, il associe à chaque plaquette une forme 
ellipsoïdale. La vitesse d'évolution des plaquettes est caractérisée par un paramètre en 
choisissant un mode de croissance particulier des plaquettes (homothétique, plane.. . en fixant 
une forme initiale). L'orientation de celle-ci est quant à elle définie par la variante de 
martensite obtenue par la transformation. Le saut de déformation au travers de la frontière est 
fixe et correspond à la déformation de transformation dépendant de la variante de martensite 
produite, cette hypothèse étant appuyée sur la croissance quasi instantanée des plaquettes 
devant les temps caractéristiques de la plasticité classique par mouvement de dislocations. 

A la différence du modèle de représentation de Cherkaoui, la forme est l'orientation des 
cellules est complètement libre. De plus, nous n'avons pas la notion de déformation de 
transformation. Le saut au travers de A évolue au cours du temps. Nous avons affaire à une 
sorte de transformation de phase continue dans le temps. 

Dans la partie qui suit, nous appliquons les résultats obtenus jusqu'ici au cas d'une structure 
cellulaire de dislocations à morphologie évolutive. 
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11.1.2 Application à la structure biphasée à structure évolutive et écrouissage non local 

A la fin du chapitre précédent, nous avons approché le champ de déformation plastique au 
sein de la microstructure de dislocation par un champ constant par morceau (figure 11.2). Les 
cellules sont représentées par des inclusions ellipsoïdales noyées dans une matrice désignant 
les murs. 

Phase Dure 
Phase 

a, b, c 
(Pi, 4, (P2 

N 

Figure II. 2 : représentation de la microstructure de dislocation par un matériau biphasé à 
structure évolutive et écrouissage non local 

a. Champ de déformation et de contrainte 

Soit vS le volume occupé par les cellules et vh  celui occupé par les murs. Les fractions 
volumiques de cellule et de mur sont données par : 

cellule - vS - f  =- 
v 

mur =1-f  
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Le champ de déformation plastique est décrit par les relations suivantes : 

La déformation plastique macroscopique est définie comme la moyenne volumique des 
déformations plastiques locales (équation 11.17). En fonction des déformations plastiques 
moyennes sur chacune des phases, elle devient : 

EP = f a P s  +(I-f)EPh 
11 1J 1J 

[II. 5 51 

En considérant le saut de déformation plastique uniforme sur toute l'interface cellule-paroi A. 
et égal à : 

Le taux de déformation plastique macroscopique devient à partir de 11.21 : 

Les déformations totale et élastique macroscopiques peuvent s'écrire en fonction de leur 
moyenne sur chacune des phases : 

b. Contraintes internes 

En appelant os, oh 7: et ih les contraintes internes et résiduelles moyennes dans les deux 
1J IJ ' 11 'J 

phases, on a les relations suivantes : 

Le calcul des contraintes internes faisant intervenir les interactions cellule-paroi, est basé sur 
le problème de l'inclusion matrice d'Eshelby-Kroner [E57] , [K61]. 
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La topologie de ce problème est la suivante : 

Une inclusion de volume V' ayant une déformation plastique uniforme ~ p '  est noyée dans une 
matrice de volume V infini par rapport à V' et ayant un champ de déformation plastique 
uniforme E'. 

Figure II. 3 : Topologie du problème de I 'inc Eusion ellipsoïdale de Eshelby et Kiloner 

L'accommodation entre les champs de déformation plastique de l'inclusion et de la matrice au 
travers de leur interface est purement élastique et non élasto-plastique. Ceci conduit. 
notamment dans le cas de la plasticité polycristalIine o i ~  le grain est représenté par un 
elIipsoïde plongé dans le matériau élasto-plastique équivalent. à une surestimation des 
contraintes internes issues des interactions indusion matrice. Cette constatation a amené 
Zaoui et al. à introduire un coefficient d'accommodation pour réduire les effets des 
interactions sur le calcul des contraintes internes, Dans notre cas. l'inclusion peut être 
considérée comme un milieu quasiment dépourvu de dislocations et ayant donc un 
comportement élastique quasi plastique parfait. C'est-à-dire, qu'en considérant une densité de 
dislocation nulle à l'intérieur de la cellule on ne peut concevoir un champ de déformation 
plastique hétérogène dans Ia cellule. 

Dans le cas d'une inclusion eIIipsoïdale, Ia déformation totale dans l'inclusion est uniforme et 
est donnée par : 

où Sijkl est le tenseur d'Eshelby prenant en compte les interactions mécaniques entre 

l'inclusion et Ia matrice. Le calcul de la défomation totale dans l'inclusion est détaillé en 

Annexe A. La déformation élastique E: à partir de laquelle nous allons tirer la contrainte 

interne découle facilement de 11.62 : 

En introduisant la décomposition de la déformation totale macroscopique et la loi de 
comportement élastique dans 11.63, nous obtenons finalement l'expression de la contrainte 
interne dans 13nclusion. 



Chapitre I I  : Approche thermomicromécanique 60 

1 o.. = xi, + cijkl (I klmn -skimn )(EL - E &  
1J 1 111.641 

On remarque que la contrainte obtenue est uniforme dans l'inclusion et que la contrainte 
résiduelle est fonction du saut de déformation plastique entre l'intérieur de l'inclusion et la 
matrice. Le tenseur S ne dépend que de la forme et de l'orientation de la cellule. 

Pour le matériau biphasé, la contrainte interne dans une cellule peut être estimée en la 
considérant comme une inclusion ellipsoïdale noyée dans une matrice dont la déformation 
plastique est égale à la déformation plastique macroscopique du matériau. Cette 
représentation permet de prendre en compte en partie la présence des autres cellules. Les 
perturbations du champ de déformation plastique autour d'une cellule provoquées par la 
présence des autres cellules ne sont prises en compte que de façon moyenne par une 
approximation du champ EP uniforme. 
Les cellules étant considérées toutes identiques, la contrainte interne dans chaque cellule est 
identique. Finalement, on obtient comme expression de la contrainte interne des cellules : 

os. = 0 s  = c.. + c 
i j  ijkl (I klrnn - klmn )(E P --PS 

1J 11 mn &rnn 
[II.65] 

La contrainte interne moyenne dans les murs est déterminée à partir de la relation 11.60: 

-h f o.. = C.. -- 
J l  

'J 1-f ~ i , k l  (lklmn - ~ k l m  )(EL - ~ m n  [II.66] 

Les contraintes internes sont fonctions de la contrainte macroscopique provenant du 
chargement extérieur et des interactions cellule-paroi. Ces interactions proviennent des 
incompatibilités de la déformation plastique des cellules et des murs au travers du tenseur 
d'Eshelby (géométrie des cellules et des parois) et du saut de déformation plastique (direction 
et amplitude de l'incompatibilité). 
En introduisant la relation 11.55 dans les relations 11.65 et 11.66, les contraintes internes des 
deux phases deviennent : 

Les contraintes résiduelles sont fonctions 
- de la morphologie des cellules au travers de la fraction volumique et du tenseur d'Eshelby 
- du saut de déformation plastique 

En introduisant la matrice de passage entre le repère macroscopique et le repère propre de la 
cellule, on peut dissocier les variables internes d'orientation et de forme de la microstructure 

de dislocation. En appelant sikl le tenseur d'Eshelby exprimé dans le repère propre de 

l'ellipsoïde, l'expression des contraintes résiduelles est donnée par : 
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c. Energie libre de Helmholtz 

En considérant l'uniformité par morceaux du champ de déformation plastique, l'énergie libre 
peut se mettre sous la forme : 

1 -ps -ph 
-Q>(E~,&, ,&.. , a , b , c , < p , , ~ q z , ~  
V !I 111.711 

1 
- E Q ~ ~ ~ ~ ~ ( E ~ ~  -E!~)- t i r ?  E? +-(1 1 - f h . . ~ - .  h-ph 

2 1J 1J 2 'J IJ 

Les relations 11.69 et 11.70 introduites dans 11.71, donnent l'expression de l'énergie libre 
d'Helmholtz en fonction des variables internes : 

Dans cette expression, on a : 

Variable pilote 

- Eij : déformation totale macroscopique 

Variables internes thermodynamiques 

- E!? 
1J 

: déformation plastique moyenne à l'intérieur des cellules (phase molle) 

-ph - &.. 
1J 

: déformation plastique moyenne dans les murs (phase dure) 

- a, b, c : demi-axes des cellules 

- 91, 4, q 2  : angles d'Euler fixant l'orientation de la microstructure 

- N : nombre de cellules par unité de volume 

Grandeurs fonction des variables intrrnes 
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4x - f : fraction volumique de phase molle (intérieur des cellules) f = - Nabc 
3v 

- S i j ~  : tenseur d'Eshelby contenant l'aspect géométrique des interactions cellules 

parois Sijkl - - 
* (;y:) 

- P : matrice de passage entre le repère macroscopique et le repère propre de la 
cellule ~ ( 0 ,  ' 4 ' 0 2 )  

Autres 

- C i j ~  : tenseur des modules élastiques 

- IijM : tenseur unité d'ordre quatre 

Dans l'expression de l'énergie libre d'Helmholtz obtenue, on note : 
- la présence du terme classique de la plasticité fonction des grandeurs macroscopiques : 

- la présence d'un autre terme classique de la plasticité des composites fonction des 
interactions entre les cellules et les murs de dislocations. Ce terme dépend du saut de 
déformation plastique au travers de l'interface et du tenseur d7Eshelby contenant l'aspect 
géométrique de l'interaction. 

- le tenseur d'Eshelby et la fraction volumique sont des variables internes du problème et 
donc sont susceptibles d'évoluer au cours du chargement. Ceci différencie notre 
représentation de la microstructure de dislocations des composites classiques pour 
lesquels la morphologie des inclusions reste fixe par rapport à la matière. On peut noter 
que le terme f(1-f) est non convexe. L'activation des variables internes correspondantes 
intervenant dans l'expression de la fraction volumique peut donc être à l'origine d'une 
perte d'ellipticité du modèle, provoquant ainsi une instabilité géométrique de la 
microstructure. 

Dans la partie suivante, nous établissons l'expression des forces motrices associées aux 
variables internes. Celles-ci correspondent au signe près, à la dérivée de l'énergie libre par 
rapport à la variable interne concernée. 
Dans la résolution du problème, celles-ci sont comparées aux forces critiques calculées à 
partir de la dissipation intrinsèque (deuxième membre du premier principe de la 
thermodynamique). Le calcul de la dissipation et des forces critiques fait l'objet du chapitre 
11.2. 
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11.1.3 Forces thermodynamiques 

Les forces thermodynamiques relatives à chacune des variables internes sont obtenues par 
dérivation de l'énergie libre : 

[II. 731 

La force thermodynamique associée à la plasticité classique est donnée pour chacune des 
phases par : 

Les forces thermodynamiques associées au mouvement de la frontière peuvent être 
décomposées en deux groupes. 

- Celles associées à l'orientation de la microstructure : 

dPim -ps -PS --ph , = 2 f (1 - ) Y (  a~ 1 &rnn)pjn jc i jkl  (~k lpq  - ~ k 1 p q  jppr (&rs &rs ) 'qs 

dPim -ps --ph ) ( - P S - ~ $  
F4 = 2f (1 - f)srm[om(&mn &m. ) Pjn]cijkl (I Hpq - s k ~ p q  Ppr &rs 

dPim -ps -PS --Ph 
4 2  = (l - ) s ~ m l ( m n  do2 imn)pjn Ic i j i l  (I i lpq  - ~ k l p q  jppr ('rs &rn ) ~ q s  

- Celles relatives aux demi-axes des cellules : 
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1 où ~ ~ m [ ~ ~ ~ ]  désigne la partie symétrique de y y : - (Y ij + Y j i ) 
2 

AEP* est l'expression du saut de déformation plastique dans le repère propre de la cellule : 
!! 

Il reste à définir la force thermodynamique relative au nombre de cellules par unité de 
volume. 

On peut noter que les forces thermodynamiques associées aux variables morphologiques 
n'ayant pas de relation cinématique directe avec la déformation plastique macroscopique sont 
indépendantes du chargement extérieur. Leur valeur n'est fonction que du saut de déformation 
plastique, de la fonction volumique et du tenseur d'Eshelby et ne proviennent donc que des 
interactions mécaniques cellule-paroi. 
Par contre les forces thermodynamiques associées aux demi-axes ou au nombre de cellules 
par unité de volume, variables internes qui interviennent dans l'expression du taux de fraction 
volumique de cellule, font intervenir la contrainte macroscopique. 
L'orientation et les rapports de forme des cellules ont un effet indirect sur le comportement 
macroscopique du matériau biphasé par l'intermédiaire du couplage qu'ils entretiennent avec 
les contraintes internes. La modification de la valeur des contraintes internes, liée au 
changement de forme ou d'orientation de la microstructure, peut provoquer un écoulement 
plastique dans l'une des phases. 
Le couplage est bien évidemment bilatéral. La plasticité et notamment le saut de déformation 
plastique joue un rôle essentiel dans l'évolution de la morphologie des cellules. 
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Figure II. 4: effet de l'évolution de la microstructure sur le taux de déformation plastique 
macroscopique. 
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11.2 Dissipation et forces critiques 

Dans la partie II. 1, nous avons établi l'expression de l'énergie libre d'Helmholtz et de la force 
motrice associée à chacune des variables internes. Il nous faut maintenant aborder le calcul de 
la dissipation qui correspond au deuxième membre du premier principe de la 
thermodynamique énoncé en 11.34. De la dissipation, nous obtiendrons l'expression des forces 
critiques associées aux variables internes. Une variable interne xi est considérée 
potentiellement active si sa force motrice Fi est égale à sa force critique F,' . 

Dans ce qui suit, x; désigne une variable morphologique i, a '  un demi axe et a' un des trois 

angles d'Euler. 

11.2.1 Plasticité et écrouissage non local 

On se place dans le cadre de la plasticité indépendante du temps. La morphologie des cellules 
de dislocations résultant plus d'un effet global du chargement que d'un effet lié directement à 
la cristallographie, la structure polycristalline du matériau a été négligée. Cette hypothèse 
permet de ne tenir compte que des effets de la structure intragranulaire. 
A chaque phase est associé un critère de plasticité de type Von Mises. Dans ce cas, la 
dissipation intrinsèque ( D E p  ) liée à la déformation plastique des phases sans considérer de 

mouvement de l'interface cellule-paroi est donnée par : 

h où zp est le multiplicateur plastique de la phase considérée. Y: et Y, sont les limites 
e q 

d'écoulement de la phase molle et de la phase dure respectivement. 

Le matériau est considéré initialement homogène. L'hétérogénéité n'apparaît qu'avec la 
déformation plastique. Pour respecter cette hypothèse, les limites d'écoulement initiales des 
deux phases sont considérées égales. 

a. Critères de plasticité 

Le critère de plasticité s'écrit en fonction des limites d'écoulement de la façon suivante 

où ohdés igne  le déviateur des contraintes 
1J 
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La direction de glissement dans les phases est donnée par la loi de normalité en prenant 
comme fonction potentielle le critère de Von Mises lui-même. 

- 
hD 3 O.. 

&'lh = -'-1-ph 
'J 2 O;q 

Le taux de déformation d'une phase i est donné par le système suivant 

La direction de l'écoulement plastique est donnée par la règle de normalité (11.87 et 11.88). 
L'amplitude de l'écoulement est donnée par la règle de consistance qui dans notre cas s'écrit : 

Nous supposons pour la suite que la limite d'écoulement dans les phases est indépendantes de 
la géométrie des cellules. On écrit donc : 

Les taux d'évolution des limites d'écoulement sont donc donnés par une matrice 
d'écrouissage contenant quatre termes 
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+ Hhh (E.. -ps ,E.. -ph , x  i);!; 
'J 'J 

[II. 941 

H ~ ~ , H ~ ~ , H ~ ~  et Hhh sont a priori des fonctions de toutes les variables internes 
(déformations plastiques et morphologie). 

b. Ecrouissage 

Le but de cette partie est de définir les relations entre les taux d'évolution des limites 
d'écoulement et des déformations plastiques dans les deux phases. 
En plasticité classique, la limite d'écoulement est reliée à la densité de dislocation p par la loi 
de Taylor : 

où Y: est la limite d'écoulement initiale du matériau, p le module de cisaillement, b le 

module du vecteur de Burgers et a un coefficient dépendant du matériau. 
Le taux d'écrouissage est obtenu par dérivation de 11.96 : 

Pour définir complètement la relation d'écrouissage, il faut maintenant relier le taux 
d'évolution de la densité de dislocations au taux de déformation plastique. Cette relation doit 
prendre en compte les phénomènes d'accumulation et d'annihilation des dislocations présents 
au sein du matériau . En plasticité classique la relation choisie est la suivante : 

où 6 est le libre parcours moyen des dislocations et y est la distance caractéristique 
d'annihilation des dislocations. 
Dans l'équation 11.98, le premier terme représente les mécanismes d'accumulation des 
dislocations et le second contient les effets des mécanismes d'annihilation. Le terme 
d'annihilation est proportionnel à la densité de dislocations pour tenir compte du fait que la 
probabilité que deux dislocations soient en position de s'annihiler est d'autant plus grande que 
la densité de dislocation est importante. 

Dans le cas de la représentation de la microstructure de dislocations par un matériau biphasé, 
la limite d'écoulement d'une phase est reliée à sa densité de dislocations par la même relation 
que 11.96 : 
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[II. 1 001 

Les taux d'écrouissage s'expriment facilement en fonctions des taux d'évolution des densités 
de dislocations à partir de 11.97 : 

[II. 1 O21 

On peut remarquer que jusqu'à présent, le comportement des deux phases vis à vis de la 

densité de dislocations, est identique (mêmes p, Y:, a et b). Nous n'avons donc pas affaire à 

un composite classique constitué de deux matériaux ayant des relations de comportement 
totalement différentes et indépendantes. En fait, l'hétérogénéité du comportement vient de 
I'hétérogénéisation de la répartition des dislocations dans le matériau et non pas d'un 
comportement intrinsèque hétérogène. Avec la déformation plastique, les 
dislocations s'accumulent dans certaines zones particulières du matériau. 
Au sein de la microstructure de dislocations, la déformation plastique dans les cellules est 
reliée au taux d'écrouissage des murs. Cette deuxième interaction cellule-paroi différencie le 
matériau biphasé classique de la représentation de la microstructure de dislocation développée 
ici. En effet, dans un composite biphasé classique l'interaction entre les deux phases 
n'apparaît qu'au travers des contraintes internes. Le couplage entre les limites d'écoulement 
n'existe pas, c'est-à-dire que les lois de comportements des deux matériaux sont 
indépendantes. Dans notre modèle apparaît un couplage entre les deux phases au travers des 
limites d'écoulement provenant du mouvement particulier des dislocations au sein de la 
microstructure. Ceci différencie aussi notre biphasé des composites moins classiques comme 
les Alliages à Mémoire de Forme ou les acier TRIP qui possèdent des frontières mobiles mais 
qui ont des lois comportements indépendantes pour chaque phase. 

Les taux de densité de dislocations des deux phases dépendent des taux de déformation 
plastique dans les deux phases : 

[II. 1 O31 

[II. 1 O41 

Il faut maintenant définir les fonctions h à partir des observations expérimentales du chapitre 
1. Cette étude est inspirée des travaux de Muller. [MKB93] 
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- auto écrouissage de l'intérieur des cellules 

La densité de dislocations dans les cellules reste faible au cours de la déformation plastique. 
Pour des raisons de simplicité, on prend A,, égale à une constante K. Ceci donne pour Hss : 

[II. 1 O51 

- écrouissage non local de l'intérieur des cellules 

Ce terme traduit le phénomène de durcissement des cellules par des dislocations ayant généré 
de l'écoulement plastique dans les murs. 
N'observant pas expérimentalement de dislocations provenant des murs et s'accumulant dans 
les cellules, nous considérons ce terme nul. 

[II. 1 O61 

- écrouissage non local des murs 

La définition de ce terme est essentielle car il représente la deuxième face des interactions 
entre les cellules et les parois. 

Considérons le cas simplifié de la figure 11.5. 
La déformation plastique de l'intérieur des cellules est due à la traversées de dislocations 
(figure II.5a). Celles-ci en s'accumulant dans les murs, accroissent la densité de dislocation 
dans les murs (figure II.5b). 
Le taux d'évolution de la densité de dislocation de la phase dure est relié au taux de 

glissement dans la phase molle jS par la relation suivante : 

[II. 1 O71 

où 6 est le libre parcours moyen des dislocations. Dans le cas simplifié de la figure 11.5, il 
s'exprime en fonction de l'épaisseur des murs de la façon suivante : 

[II. 1 O81 

Ceci est vrai, dans le cas de chargement monotone. 
Si on considère maintenant, un chargement complexe de type Bauschinger, pendant la phase 
transitoire du second chargement, on se retrouve dans le cas illustré par la figure 11.6. La 
déformation plastique à l'intérieur des cellules est due au retour d'une partie des dislocations 
ayant été stockées pendant le premier chargement [HRT92]. Dans ce cas, la relation II. 107 
devient : 
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Le signe de la relation dépend donc de la polarité des dipôles produisant la déformation 
plastique devant celIe des dipôles stockés dans les murs. 
Pour la représentation simplifike des figures 11.5 et 11.6, la polarité des dislocations stockées 
est donnée par le saut de glissement (yS-y". La polarité des dislocations traversant les celluIes 
est donnée par Ie signe de la contrainte interne rç dans les cellu1es. 
La relation II. 107 et II. 108 peuvent donc se regrouper sous II. 109 : 

[II. 1091 

Déformation Traversée de 
pIastique dans = dislocations 
la phase molle venant des murs 

Augmentation Ndiçloc 
de la densité = Accumulées 
de dislocation dans les murs 

Figure 11.5 : représentation simplzfié du phénomène d'écrouissage non local 

Déformation Retour des 
plastique dans = dislocations 
la phase molle stockées des murs 

Diminution N d i s l ~ c  
de la densité = Annihilées 
de dislocation dans les murs 

Figure 11.6 : représentation du phénomène d 'écrouissage non local dans le cas d'un essai 
Bauschinger 
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Dans la représentation biphasée de notre modèle. la polarité des dislocations traversant les 
cellules est donnée suivant le critère de Von Mises par le déviateur de la contrainte interne à 

l'intérieur des cellules os?. La polarité des dislocations stockées dans les murs est donnée 
'J 

par le saut de déformation plastique (E:' - E:~) 

En s'inspirant des résultats obtenus gour la représentation simplifiée de la microstructure de 
dislocations, on adopte pour I'écrouissage non local, la loi suivante : 

avec 

et avec la fonction <(O) définie par : 

[II. 1 1 O] 

[II. 1 1 11 

[II. 1 121 

où s est un paramètre ajustable compris entre O et 1 permettant de prendre en compte le fait 
qu'en essai Bauschinger une partie des dislocations s'échappant des parois s'interceptent et 
reforment de nouvelles structures de dislocations de polarité opposée. Toutes les dislocations 
traversant les cellules ne viennent donc pas s'annihiler avec celles du murs opposés. 

Le terme non local de la matrice d'écrouissage s'exprime donc : 

[II. 1 131 

- auto écrouissage des murs 

L'annihilation des dislocations est concentrée dans les parois (figure 1.13). En s'inspirant du 
terme d'annihilation de l'équation 11.98, nous adoptons la loi suivante : 

En introduisant II. 1 14 dans II. 102, on obtient : 
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Comme pour l'écrouissage non local, la déformation plastique des murs pendant le régime 
transitoire d'un essai Bauschinger ne s'accompagne pas d'une diminution de la densité de 
dislocations. On introduit une nouvelle fonction G2(02) dépendant cette fois-ci de la 
direction du glissement des murs devant la polarité des dislocations représentée par le saut de 
déformation plastique. 

avec 

Le terme d'auto écrouissage des parois devient : 

[II. 1 161 

[II. 1 1 71 

[II. 1 181 

c Résumé 

La microstructure de dislocations est représentée par un matériau biphasé. A chacune des 
phases est associé un critère de plasticité de type Von Mises avec un écrouissage cinématique 
et isotrope. La règle de normalité donne les directions de glissement en fonction du déviateur 
des contraintes internes calculées dans la première partie de ce chapitre. 
Les limites d'écoulement sont reliées aux densités de dislocation par la loi de Taylor. Cette loi 
est prise identique pour les deux phases. C'est-à-dire que vis à vis de la densité de dislocation, 
le comportement du matériau est homogène. Cette homogénéité touche aussi le comportement 
élastique et la limite d'écoulement initiale. 
L'hétérogénéisation du matériau provient exclusivement de la cinématique des dislocations 
choisie (d'après les observations expérimentales). Contrairement à la loi classique 11.92 
décrivant les mécanismes d'accumulation et d'annihilation de façon moyenne et homogène, 
on a désigné l'une des phases (murs) comme zone d'accumulation des dislocations et défini le 
mécanisme d'accumulation comme une interaction entre les deux phases que l'on a appelé 
écrouissage non local. 

A partir des observations expérimentales, on obtient la relation d'écrouissage suivante : 

Dans la matrice d'écrouissage, sont pris en compte les phénomènes suivant : 



Chapitre II : Approche therrnomicrornécanique 

- l'accumulation des dislocations dans parois (écrouissage non local) 
- le réarrangement des dislocations au cours des régimes transitoires des chargements 

complexes. (fonction <(0)) 
- l'annihilation des dislocations au sein des murs 
- la faible accumulation de dislocations à l'intérieur des cellules 

Par contre, l'anisotropie liée à la nature cristallographique des dislocation n'est pas du tout 
représentée. Ce phénomène est pris en compte dans les modèle de Muller [M94] et Lemoine 
[L95] par la matrice d'interaction a ,  dont les coefficients ont été déterminés par Franciosi 
CF841 dans le cas des métaux CFC. Ici, la limite d'écoulement reste isotrope et est reliée à la 
densité totale de dislocations. 
De plus, l'aspect anisotrope de l'annihilation n'est pas non plus représenté. Là aussi, 
l'annihilation est exprimée en fonction de la densité de dislocations totale. 
L'effet de la morphologie de la microstmcture de dislocations sur les termes de la matrice 
d'écrouissage a été négligé. En fait, la forme des cellules confère au libre parcours moyen des 
dislocations un aspect anisotrope (figure 1.12). 
En fait, les aspects anisotropes des relations d'écrouissage liés au fait que les dislocations 
doivent se déplacer suivant les plans de glissement sont très difficiles à reproduire dans le 
cadre d'une plasticité décrite à partir d'un critère de Von Mises pour laquelle le repère 
cristallographique n'a pas de signification. 

Dans cette partie, nous avons donné l'expression des paramètres Li ,  L2, L3 et des fonctions 
~ ( 0 )  et c2(e2). Ceux-ci étant issus de l'étude d'une représentation simplifiée de la 
microstructure, nous les considérons comme des paramètres du matériau. Leur ordre de 
grandeur est fixé par l'expression que nous en avons donné au chapitre 11.1.2. Ils doivent 
toutefois faire l'objet d'un ajustement pour représenter de façon plus précise le comportement 
du matériau réel. 
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11.2.2 Dissipation associée au mouvement de frontière et fonction de charge 
morphologique. 

Les forces thermodynamiques associées aux variables internes morphologiques ont été 
établies à la fin du chapitre 11.1. A ces forces motrices sont opposées des forces critiques 
issues des mécanismes dissipatifs associés à la propagation des interfaces de discontinuité. 

Dans son modèle Lemoine considère ces forces critiques nulles. Cela signifie que la 
microstructure de dislocation adopte spontanément une configuration représentant un 
minimum d'énergie. Cette hypothèse n'est pas acceptable dans le cas des chargements 
complexes dans la mesure où les instabilités microstructurales observées expérimentalement 
(microbandes de cisaillement) viennent justement de l'impossibilité pour la microstructure de 
s'adapter au nouveau chargement. L'aspect persistant de la microstructure de dislocation ne 
peut pas être obtenu à partir d'une simple minimisation de l'énergie libre. 

a. Dissipation associée au mouvement de la surface 

La dissipation intrinsèque D, , liée à la propagation de la surface de discontinuité, peut être 
obtenue à partir de l'équation 11.61 pour laquelle on considère des taux de déformation 
plastique nuls. 

[II. 1 171 

1 
Le terme r p  = ( O ;  + O, XE;] apparaît comme la force thermodynamique locale associée au 

2 
mouvement de la frontière. 
A cette force thermodynamique, on oppose une force critique calculée en considérant en 

chaque point de A un seuil TF de résistance à la propagation de la frontière (figure 11.7). 

Figure IL 7: coefficient de résistance au mouvement de laPontière. 
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De façon générale, le coefficient de résistance à la propagation de la frontière de discontinuité 
de la déformation plastique, dépend des variables internes: 

= P PS ph 
c r, (&ij ,Eij , x p >  a . .  1 [II. 1 1 81 

Les difficultés rencontrées pour l'identifier physiquement nous amènent dans un premier 
temps à le considérer constant. 
La dissipation intrinsèque lièe au mouvement de l'interface s'écrit : 

Localement, on pourrait écrire le critère de propagation de la frontière suivant: 

avec 

[II. 1 191 

[II. 1201 

[II. 1211 

Dans la représentation biphasée de ce modèle, nous imposons à la frontière d'être et de rester 
ellipsoïdale tout au long de la transformation. 
- La force thermodynamique globale sur la frontière associée aux variables internes 

morphologiques ont été calculées au paragraphe précédent. 
- Les forces critiques doivent être calculées à partir de la dissipation totale calculée sur 

toute la frontière. 

Il faut donc expliciter le calcul de la dissipation en faisant apparaître les taux d'évolution des 
variables internes morphologiques. Dans le repère de la cellule, la vitesse de propagation est 
donnée en fonction du taux des variables internes morphologiques: 
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[II. 1221 

v(.,,x,)= 

! O r cos cp - r sin Osin cp 

-rcos<p 0 rcosesin<p ]il 
rsin8sinq -rcos8sincp O 

- 
r cos 8 sin cp 

O O 
a 

O 
r sin 8sin cp 

b 

O O 
r cos cp 

C - 

où a ,  et y sont les composantes du vecteur vitesse de rotation de l'interface A dans le 
repère de la cellule. Ce vecteur peut être exprimé en fonction du taux d'évolution des angles 
d'Euler par la relation suivante: 

[II. 1231 

r, 8 et cp sont les coordonnées sphériques du point considéré toujours exprimées dans le repère 
de la cellule. Les points considérés étant sur la frontière ellipsoïdale, r est relié aux deux 
autres coordonnées par: 

1 
r ( x ~  )= 2 [II. 1241 

[II. 1251 

\ 

L'élément de surface de l'ellipsoïde projeté sur la sphère de rayon r donne l'élément de 
surface de la sphère elle-même. 

cos2ûsin2<p sin2ûsin2<p cos cp 
2 

+ +- 
a b2 c 2 

- - 
cos 0 sin cp 

a 2 

sin 8 sin cp 

b 
cos cp 

C 
2 - - 

1 

(iï.ë,)d~ = r2  sin q d 0  dcp [II. 1261 

Avec ces mêmes coordonnées, la normale à l'interface est donnée par: 

\ 

En introduisant II. 122, II. 124, II. 125 et II. 126 dans l'équation II. 1 19, on obtient l'expression 
de la dissipation associée à la croissance ellipsoïdale de l'interface cellule-paroi. 

2 2 2 2 2 cos 8 sin cp sin 8 sin cos cp + + ---- 
4 4 a b c 
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2 2 s in2<pcos28.  sin <psin28.  cos <p 
3 

a +  b + --- 
2 

c + 
a b2 c 

[II. 1271 

b. Surface de charge associée aux variables morphologiques. 

Pour alléger les notations, la dissipation D, peut se mettre sous la forme suivante: 

[II. 1281 

où W, se retrouve facilement à partir de 11.127 et x, désigne les variables internes 
mo hologiques. 
D ,Tp ,  x p  ) étant une fonction homogène, l'expression de la force critique est donnée par la 

dérivée de la dissipation par rapport au taux d'évolution de la variable interne concernée. Ceci 
donne: 

aD 
F~'=L- - j.1 w s i g n ( w , n , ) d S =  [II. 1291 

A %P 

où sign(x) est la fonction donnant le signe de x. 

On note que la valeur des forces critiques morphologiques F: dépendent de tous les X e !  . II y a 

donc couplage entre les variables internes morphologiques au travers du critère d'évolution. 

[II. 1301 

Pour connaître la valeur de la force critique suivant une variable interne il faut connaître la 
vitesse d'évolution de toutes les variables internes. 

* propriétés de D, et FCp 

La valeur des forces critiques dépendent de la direction de l'évolution et non de son 
amplitude. 

[II. 13 11 
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Les forces critiques sont des fonctions continues de x, dans la mesure où: 

- - awp est indépendant de i 
h, 

- le lieu des points de A pour lesquels W, est nulle varie continûment avec x, 

La conséquence de cette propriété des forces critiques est que la surface 
E (D, (k, 1 ) = cons tan te 2 0) est régulière. 

De plus, E est une surface convexe. En effet, si on considère deux évolutions de variables 
1 internes, kIi et 2; , on a : 

[II. 1321 

Ces deux propriétés réunies permettent de prendre la dissipation, calculée en considérant un 
seuil de résistance à la propagation de la surface, comme potentiel de dissipation pour calculer 
les forces critiques relatives aux variables internes morphologiques. 

* Principe du travail maximum 

L'évolution de la morphologie de la microstructure est déterminée par le principe du travail 
maximum. 
Ce principe s'énnonce de la façon suivante: 

VA, ~ , ( i , ) >  F F ~ ,  = -6 l' 

i; est solution si D,(i;)= F ~ R ;  
[II. 1331 

Op est l'évolution de l'énergie libre due à l'évolution de la morphologie des cellules. 

Pour qu'une transformation ait lieu, il faut que l'énergie dissipée au cours de cette 
transformation soit égale au taux d'énergie libre. Si la dissipation est supérieure, la 
transformation ne peut pas se produire. Si elle est inférieure, la transformation est instable. On 
sort du cadre des processus quasi - statiques. 

Du fait que la surface E est convexe et régulière, le principe du travail maximum impose: 

si A; est solution alors FE ( k ~  ) = F b  I-1 [II. 1341 

Graphiquement, ce principe peut être interprété de la façon suivante: 
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Soit la surface E définie par: D, (kP ) = 1 (figure 11.8) 

Soit la droite L définie par: - 6, (k ) = 1 

f ,  ~2 / 
1 L: droite (F' il + F2 i2  + .. . = 1) 

à L = vecteur (F', F2, . . .) 
h - ~ - ~ ~ a l e s  {à D, = vecteur (F,', F,', . . . ) 

b 
~1 

Figure 11. 8 : Surface à dissipation constante et droite à taux d'énergie libre constant dans le 
cas où il n 'y a pas évolution des variables internes. 

Figure 11.9 : Surface E et droite L quand il y a évolution de la morphologie. 
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Si l'intersection entre L et E est l'ensemble vide (figure II.8), il n'y a pas d'évolution possible 
de la microstructure. 
Par contre, si la (( droite )) L est tangente à E (figure II.9), une direction d'évolution de la 
morphologie des cellules définie par l'angle 8" est possible. L'amplitude de I'évolution de la 
morphologie est donnée par la règle de consistance traduisant le fait que l'on doit rester sur la 
surface de charge. 

Dans l'espace des forces motrices, la surface D = cste devient la surface de charge. Les 
( p  1 

coordonnées de chaque point de cette surface correspondent aux valeurs des forces critiques 
obtenues pour toutes les directions d'évolution des variables internes possibles. Ceci revient à 
reporter pour chaque point M de E, la valeur du vecteur normal composé des forces critiques 
(figure II. 1 0). 

Figure II. 1 O : Surface de charge pour les variables internes morphologiques 

L'aspect des surfaces de charge est fortement lié à la présence ou non de point de vitesse nulle 
sur l'interface A .  
- si pour une évolution Bp donnée, W,, (il,) change de signe sur A, alors la surface E est 

strictement convexe au point xp considéré. 

- Par contre, si Wp(kp)  ne change pas de signe sur A, la surface E est plane au point 

considéré. 
Cette propriété vient du fait que si Wp (iP) ne change pas de signe sur l'interface, les forces 

critiques cessent autour de ce point de dépendre des taux d'évolution des variables internes. 

[II. 1351 
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Les forces critiquent deviennent donc constantes dans l'espace des taux d'évolution sur une 
partie de E. Les forces critiques représentant la normale à E. la partie de E concernée est donc 
plane. 
Les parties planes de E apparaissent sur la surface de charge sous la forme de points anguleux. 
En effet, pour plusieurs taux d'évolution de la microstructure, on obtient les mêmes forces 
critiques. La valeur de ces forces critiques détermine un point de la surface de charge et 
l'ensemble des évolutions est l'ensemble des normales possibles en ce point (voir figure 
II. 1 1). 

! Surface de charge 
1 

Figure II. I l  : singularité de la surface de charge 

Dans la partie suivante nous illustrons le problème lié à la détermination de la surface de 
charge pour les variables morphologiques dans un cas volontairement simplifié ne 
comprenant que deux variables internes. 

c Cas particulier où la morphologie des cellules est donnée par deux variables 
internes. 

Considérons le cas particulier où la microstmcture est représentée par des ellipsoïdes de 
révolution de forme plate (penny shape, a = b, c) dont l'orientation est fixe. L'évolution de la 
morphologie des cellules est déterminée par deux variables internes que sont : 

- a : le rayon de l'ellipsoïde 
- c : son épaisseur 

Dans ce cas particulier la relation II. 127 se réduit à: 

2 2 sin cp cos cp 
D p ( i , i ) =  I I ~ ~ ~ ~  sincp(l a ii +-k)ldipdO c 3 

Q < p  

Les forces critiques sont données par: 

5 3 r sin cp 
F: = 

3 
Q Q  

a 

[II. 1361 . 

[II. 1371 
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5 2 r sincpcos cp 
F: = jfr: sin cpa  cos2cp ] 

3 
sign - [ a' 3 

c dqdû 

8~ 
C C 

[II. 1381 

Les surfaces de charges sont obtenues en considérant un paramètre t donnant la direction de 
l'évolution de la microstructure. Les taux d'évolution de a et c sont : 

a = qcost  [II. 1391 

c = q s i n t  [II. 1401 

où il est l'amplitude de l'évolution. Sa valeur est déterminée pour obtenir une dissipation 

unitaire (DI, = 1). r i  est fixé à 1 MPa. 

La surface E(t) (D, (q,t)= 1) est représentée sur la figure II. 11, pour un rayon a = 3 et une 
épaisseur c = 1. 
Le losange gris correspond à la surface E obtenue en considérant un découplage entre les 
variables a et c. 

Surface E (D, = 1 ) O 2 

Surface E si les 
variables étaient 
considérées 

c 
-0 3 

-0 2 

a 

Figure II 12 : Surface DI, = 1 dans 1 'espace des taux d'évolution (a, C )  
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Cette même surface est représentée en fonction des forces critiques sur la figure II. 13. 

Surface de 
charge si les 
variables 
étaient 
considérées 
découplées 

Figure II. 13 : Surface DI, = 1 dans 1 'espace des forces critiques (F: ? F: ) 

La surface E obtenue possède deux parties planes correspondant à des évolutions de a et c de 
même signe. Ceci se traduit donc par deux points anguleux sur la surface de charge. 

Lors d'un chargement, les forces thermodynamiques associées aux deux variables internes 
augmentent avec le saut de déformation plastique et la contrainte macroscopique. Lorsque le 
point M (figure 11.13) correspondant à ces forces se situe sur la surface de charge, deux cas 
illustrés par la figure II. 14 et II. 15 peuvent se présenter : 

- E est strictement convexe en M 
- E est convexe en M mais pas strictement 



Chapitre II : Approche thermomicromécanique 

Partie strictement convexe de E 

La direction de l'évolution est connue 
par le vecteur normal Ïï, à la surface de 

charge. L'amplitude de l'évolution 71 est 
inconnue. 

b [il = [.O.] nob d [II.141] 

Les directions de glissement dans les 
deux phases étant connues, dans la 
résolution complète du problème, il reste 

LPS -ph trois inconnues que sont : ceq,  ceq et fi 

FigureII. 14 : cas strictement convexe 

Partie non strictement convexe de E 

A 

La direction de l'évolution de la 
- 2 
"O 

morphologie est située dans un 

cane (M.n~,n:). 

Les directions de glissement 
sont connues mais celle de 
l'évolution de la morphologie 
ne l'est pas. Dans la résolution 
complète, on garde comme 

-ps -ph inconnue : E,, , ceq ,a  et c 

Après résolution, il faut vérifier 
que l'évolution obtenue se 
trouve bien dans le cône. 

Figure II. 15 : cas non strictement convexe 
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- critère d'évolution 

Nous n'avons pas d'expression analytique de la fonction de charge. Pour savoir s'il y a 
possibilité d'évolution de la morphologie, il faut reprendre I'expression du principe du travail 
maximum (équations II. 102). 
A chaque pas, on regarde s'il existe une direction d'évolution possible donnant une 
dissipation inférieure ou égale au taux d'énergie libre. 
Pour cela , on cherche parmi les valeurs de a et c respectant 

-cbi i ( i ,~ ,a ,c)= ~ , ( a , c ) à  +~, (a ,c)k  = 1 >O [II. 1421 

le couple a, ,c, donnant le minimum de dissipation Dpmin. 

Si Dwin > 1, il n'y a pas d'évolution possible 
Si DPmi, 5 1, la direction a,, c, est une direction possible pour l'évolution. Nous sommes sur 
la surface de charge. 

Dans le cas général où la morphologie des cellules est donnée par les six variables 
morphologiques, la phase de minimisation sous contrainte de la dissipation est fastidieuse. De 
plus, l'aspect non strictement convexe de certaines parties de la surface E pose des problèmes 
quant à la détermination de la direction de l'évolution. 
Ces deux points nous amènent à chercher une approximation strictement convexe de la 
surface de charge dont nous pouvons calculer facilement I'expression analytique. 

d Approximation de la surface de charge 

Dans un objectif de simplification, l'ensemble des variables internes morphologiques 
décrivant les cellules est scindé en deux groupes : 
- le premier contient les demi-axes des cellules. Ce sont les variables qui interviennent dans 

I'expression du taux de fraction volumique des cellules. Les variables internes de ce 
groupe sont notées : a p  

- le deuxième est constitué des angles d'Euler. Les variables de ce groupe sont notées : aP 

On considère qu'il y a découplage entre les variables internes des deux groupes. 

Le potentiel de dissipation D; que nous considérons est donné par : 

à i i , a p , a p , a i i  = O , a p , a p , a p  ) [II. 1431 

Les forces critiques sont calculées comme précédemment (équation II. 129) en ne prenant que 
la partie de la vitesse due à l'évolution des variables internes du groupe considéré (premier ou 
deuxième terme de II. 122). 
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- Orientation (a,) 
La figure II. 16 montre la fonction de charge obtenue pour les rotations &,fi et y des cellules 
autour de leurs axes propres. La valeur des demi-axes est : a = 3, b = 2 et c = 1. Chaque point 
de la surface est calculé pour une direction d'évolution des angles fixée par deux paramètres 
VI et VZ. 

[II. 1441 

où R, est le vecteur rotation propre de la cellule exprimé dans son repère. 
Cette surface est approchée par un ellipsoïde (figure 11.17) centré sur l'origine dont les 
directions principales sont les directions du repère des forces critiques. Son équation est la 
suivante : 

[II. 14.51 

Figure II, 17 : surface de charge pour l'orientation approchée par un ellipsoïde 

[II. 1461 

[II. 1471 

[II. 1481 

Le critère d'évolution de l'orientation de la microstructure devient assez simple et s'écrit : 



Figure 2 (a): Dissipation surface associated with the evolution of the orientation of the ce11 
microstructure 
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[II. 1491 

où Fu,  FP et F Y  sont les forces motrices associées aux rotations à, 6 et y .  

Si on appelle G; le vecteur composé des forces motrices Fa , F ~ , F ~  et si on sort T des 

intégrales du calcul des forces critiques, le critère d'évolution de l'orientation des cellules 
s'écrit alors : 

[II. 1501 

où AG ne dépend que de la morphologie des cellules et s'exprime de la façon suivante : 

[II. 15 11 

La direction d'évolution de l'orientation des cellules est donnée par la loi de normalité : 

. *  G; 
R, =- * ria 

Ge, 

[II. 1521 

fin joue ici un rôle équivalent à celui de multiplicateur plastique. 
Nous avons établi l'expression des forces critiques pour les rotations des cellules autour des 
axes de leur repère propre (a,D et y) .  Il faut maintenant remonter aux trois angles d'Euler 

+1 ,+2  et 0 .  

L'évolution des angles d'Euler en fonction du taux de rotation des cellules autour de ces axes 
propres est obtenue en inversant la relation II. 123 : 

sin cp2 COS 9 2  

sin0coscp2 -sin+sincp2 O ][il = (KU(@, n2 $ A:< 
-sincp2cos4 -cos+coscp2 sin4 y 

[II. 1531 
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Les forces motrices suivant &,O et y peuvent être calculées à partir des forces motrices 
suivant les angles d'Euler en utilisant la matrice K : 

[II. 1541 

où G, désigne le vecteur composé des forces motrices suivant les angles d'Euler. 
La relation 11.153 n'est pas définie pour $ égal à O" ou 180". Ces cas nécessitent un 
traitement particulier. Nous ne les développons pas ici mais ils ont été pris en considération 
dans les simulations numériques. 

La figure II. 18 montre la fonction de charge obtenue pour les demi-axes. Contrairement à 
celle associée aux angles d'Euler, elle possède un point anguleux correspondant au cas où les 
évolutions des demi-axes sont tous de même signe. 

Dans un objectif de simplification, cette surface va être approchée par un ellipsoïde. 
Cette approximation assez éloignée de la surface obtenue sur la figure II. 18 peut se justifier 
dans la mesure où le fait de prendre un seuil de résistance à la propagation de la surface 
constant est une grossière approximation des mécanismes mis en jeu lors du mouvement des 
murs de dislocation. Les difficultés liées à la résolution précise du problème complet semblent 
démesurées devant le peu de précision avec laquelle nous décrivons la résistance au 
mouvement des interfaces cellule-paroi. 

La définition de l'ellipsoïde représentant la surface de charge nécessite six paramètres (trois 
angles d'Euler et trois demi-axes). 
L'ellipsoïde choisi (figure II. 19) est déterminée à partir des règles suivantes : 
- l'un de ces sommets correspond avec le point anguleux de la surface de charge non 

approchée Ml 
- il passe par les trois intersections de la surface non approchée avec les axes M2 ,M3 et Mq. 

La première condition permet de déterminer deux angles et un demi-axe (9,,92, pl), tandis 
que les trois autres permettent d'obtenir les deux demi-axes et l'angle restant (p2, p3,03). 

Si on appelle T, le vecteur composé des forces motrices suivant les demi-axes, et 
Q,(O1, e2, 03), la matrice de passage entre le repère propre de la surface de charge approchée 
et le repère principal des forces motrices, le critère d'évolution des demi-axes s'écrit : 

[II. 1551 

où les coefficients de la matrice AT sont fonctions des rapports entre les demi-axes de la 

surface de charge approchée (pl ,  pz,  p3) et rf . Cette matrice (équation 11.1 56) ne dépend 
que de la géométrie des cellules de dislocations. 



Figure 2 (b): Dissipation surface associated with the evolution of the three half axes 
of the ce11 microstructure 
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[II. 1561 

Surface 
approchée 

Figure 11.19 : surface de charge approchée par un ellipsoïde 

La direction d'évolution des variables internes est donnée par la loi de normalité 

[III. 1571 

e. Force critique associée a N, le nombre de cellules par unité de volume 

Nous venons d'établir les fonctions de charge associées aux variables internes 
morphologiques à l'exception de N, le nombre de cellules par unité de volume. L'évolution de 
cette variable ne peut être rattachée au mouvemeiit de l'interface cellule-paroi. Les 
mécanismes physiques associés à la création de nouvelles cellules au cours d'un chargement 
complexe ne sont pas de même nature que ceux associés au changement d'orientation et de 
forme des cellules. 
Nous considérons la force critique suivant le nombre cellules par unité de volume constant 
pour des raisons de simplicité. 
Pour les applications nous garderons N fixe. Le phénomène de création de nouvelles cellules 
pendant le chargement n'est pas abordé. 



Chapitre II : Approcne thermonzicri1mecaniq2le 9 1 

11.3 Equations constitutives du matériau biphasé à structure évolutive et écrouissage 
non local. 

Pour représenter la microstructure de dislocation. nous utilisons cinq variables internes que 
sont : 

- - &PS : la déformation plastique moyenne à l'intérieur des cellules de dislocation. 
'J 

- - &Ph : la déformation plastique moyenne dans les murs de dislocation 
II 

: vecteur contenant la valeur des angles d'Euler donnant l'orientation de la 

microstructure 

: vecteur contenant la valeur des trois demi-axes des cellules. 

- N : le nombre de cellule par unité de volume 

Les forces thermodynamiques associées à ces variables internes sont respectivement: 
S - o.. : la contrainte interne dans les cellules (équation 11.74) 
'J 
h - o.. : la contrainte interne dans les murs (équation 11.75) 
11 

: un vecteur contenant les forces motrices suivant les angles d'Euler 

L 

(équations 11.51, 11.52 et 11.53) 
- Tp : un vecteur contenant les forces motrices suivant les demi-axes (équations II.79,11.80 

et 11.81) 
- F~ : la force thermodynamique associée à N 

Les critères d'évolution des variables internes sont : 
- Pour la plasticité des deux phases, un critère de plasticité de type Von Mises avec 

écrouissage isotrope et cinématique. (équations 11.85 et II. 86) 
- Pour les angles d'Euler, l'approche de la surface de charge par un ellipsoïde permet 

d'écrire le critère II. 150 
- De la même façon le critère d'évolution des demi-axes est donné par l'équation II. 155 
- La force critique associée à N est considérée constante. 

La direction des écoulements et des évolutions de la morphologie est donnée par la règle de 
normalité en prenant comme fonction potentielle le critère lui-même. (équations 11.87, 11.88, 
II. 152 et II. 157) 
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Si de façon générale, on appelle x, l'une des cinq variables internes, F' et F,' les forces 
motrices et critiques qui lui sont associées, l'évolution des variables internes est régie par le 
système suivant : 

Dans le cas (3), l'évolution des variables internes est obtenue par : 

[III. 1 581 

[III. 1591 

où j désigne l'ensemble des variables internes actives. 
En utilisant la relation 11.57, on obtient le taux de déformation plastique macroscopique en 
fonction du taux de déformation totale macroscopique. En introduisant cette relation dans 
l'expression du taux de contrainte macroscopique, on obtient le module tangent du matériau 
biphasé à structure évolutive et écrouissage non local. 
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11.4 Conclusion 

Dans ce chapitre, la formulation thermodynamique de la représentation biphasée avec 
structure évolutive et écrouissage non local de la microstructure de dislocation a été mise en 
place. 

Les particularités de cette représentation par rapport à un composite classique vient de la 
nature particulière du mode d'hétérogénéisation des métaux liée au mouvement des 
dislocations. 
Cette particularité se manifeste sous deux aspects : 

- un aspect lié à l'énergie libre. 
La microstructure de dislocation est une structure évolutive douée d'une capacité de 
mouvement propre (indépendant du mouvement de la matière). La géométrie de la 
microstructure est une variable interne du problème pour laquelle il a fallu calculer la 
« force motrice D. 

- un aspect lié à la dissipation. 
Les limites d'écoulement sont déterminées par une variable intermédiaire : la densité de 
dislocations. Vis à vis de cette variable le comportement du matériau est homogène. 
L'hétérogénéisation provient de la cinématique particulière des dislocations 
(écrouissage non local) et non d'une différence entre les propriétés intrinsèques des 
deux phases. 
Aux forces thermodynamiques associées aux variables morphologiques, il a fallu 
déterminer un critère d'évolution et des forces critiques. 

Le chapitre suivant est consacré à la simulation numérique du modèle que nous venons de 
mettre en place. 
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CHAPITRE III 

SIMULATION NUMERIQUE DU COMPORTEMENT DU MATERIAU 
BIPHASE A STRUCTURE EVOLUTIVE ET ECROUISSAGE NON 

LOCAL 

Dans cette partie, on étudie les résultats obtenus par le modèle pour différents cas de 
chargement caractéristiques. 

Les objectifs visés sont : 

1 Etudier les principaux résultats obtenus par ce modèle. 

2 Faire une étude paramétrique visant à évaluer les effets des différents mécanismes 
introduits au chapitre II comme : 

- La forme et orientation de la morphologie prises comme variables internes 
thermodynamiques 

- L'écrouissage non local 
- L'auto écrouissage des parois (annihilation) 

sur le comportement macroscopique, la microstructure et les mécanismes microscopiques du 
matériau : 

Du point de vue macroscopique, on étudie : 
- Le taux d'écrouissage macroscopique 
- L'allure des régimes transitoires en trajet dur, continu ou Bauschinger 

- Microplasticité 
- Limite d'écoulement macroscopique 

- La localisation de la déformation plastique 

Du point de microscopique, on s'attarde sur : 
- Les contraintes internes, les déformations plastiques et les densités de dislocations 

dans chacune des phases 
- La forme et l'orientation des cellules 
- L'évolution de la morphologie au cours des régimes transitoires 

3 Etudier et maîtriser les variables morphologiques, les forces motrices et critiques 
associées et les couplages qu'elles entretiennent avec la déformation plastique. Ceci servira 
ensuite pour la construction d'un modèle polycristallin du même type que celui de Lemoine, 
développé au dernier chapitre. 
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111.1 Chargements monotones 

Pour voir, dans un premier temps, le type de résultats obtenus par le modèle, nous étudions un 
cas de chargement monotone en cisaillement. Les caractéristiques du chargement et la valeur 
des paramètres choisies pour cette simulation sont regroupées dans le tableau III. 1 : 

Tableau III. 1 : Paramètres initiaux pour la première simulation 

Chargement 

Comportement élastique 

Limites d'écoulement 

Ecrouissage 

Forme initiale de 
l'ellipsoïde 

Orientation initiale de 
l'ellipsoïde 

Seuil de résistance 

morphologique 

La valeur choisie pour les paramètres d'écrouissage découle de l'application numérique 
directe des relations II. 1 13, II. 1 16 et II. 1 15. 
Les valeurs initiales des demi-axes correspondent à des cellules faiblement allongées comme 
celles que l'on peut observer sur la figure 1.6 [S86]. On considère deux seuils de propagation 
de l'interface cellule-paroi : le premier pour le calcul des forces critiques associées aux demi- 
axes et le deuxième pour celles relatives à l'orientation. Le nombre de cellules par unité de 
volume est ajusté pour avoir une fraction volumique égale à 0.8 (valeur estimée 
expérimentalement par Schmitt [S86]). 
L'orientation initiale de la microstructure (les trois angles d'Euler) est prise aléatoirement et 
son seuil de propagation est choisi faible pour que la microstructure prenne son orientation 
d'équilibre durant les premiers pas de la plasticité. On suppose ainsi que la microstructure de 
dislocation apparaît avec une orientation correspondant pratiquement à son minimum 
d'énergie libre. L'aspect non elliptique de l'énergie libre soulevé au chapitre précédent 
empêche de procéder de la même façon pour les demi-axes. 

O O O 

monotone Eij =[: > al 
p = 80000 MPa 
v = 0.3 

Y: = 210 MPa 

LI = 1 0 ~ ~ a ~  L2= 1.5 106 M P ~ ~  Lj = 5.0 s = 0 . 7  

a =  1.0 e-6 m b =2.0e-6 m c =3.0e-6 m 

cpl = 27.0" $ = 36.0" cp2 = 63.0" 

a a 
T , ~  = 13.5 MPa T, 'l = 0.01 MPa 

Les réponses contrainte - déformation plastique pour le matériau et chacune des phases sont 
représentées sur la figure 111.1. On constate que la contrainte interne dans les murs de 
dislocation correspond environ à trois fois la limite d'écoulement macroscopique, ce qui est 
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conforme aux observations expérimentales de Mughrabi [M88]. La contrainte interne dans les 
cellules reste faible tout au long du chargement. 
Les résultats concernant les densités de dislocations (figure 111.2) découlent directement de la 
loi de Taylor et montrent une densité de dislocations dans les parois beaucoup plus forte qu'à 
l'intérieur des cellules. 

Le contraste entre les déformations plastiques des deux phases n'est pas aussi prononcé que 
celui observé par Mughrabi [M88]. L'écart relatif obtenu est très important au début de 
l'hétérogénéisation du matériau mais se réduit considérablement au cours du chargement. Sur 
la figure 111.3 on voit que l'écart entre les déformations plastiques équivalentes des deux 
phases augmente rapidement au début du chargement et tend a se stabiliser ensuite. 
Muller et Lemoine [M34,L95] ont introduit dans leur modèle un coefficient d'accommodation 
dans le calcul des contraintes internes (paragraphe II. 1.2 b). Celui-ci leur permet d'obtenir, 
pour un même saut de contrainte interne, un saut de déformation plastique plus important que 
celui obtenu ici. En annexe A2, sont présentés les résultats obtenus avec un coefficient 
d'accommodation de O. 1 (valeur prise par Muller) pour les conditions du tableau III. 1. 

Il est intéressant de se pencher plus attentivement sur les premiers pas de la plasticité (figures 
III.4a et II.4b) pour observer comment s'opère l'hétérogénéisation du matériau. 
Initialement, le matériau est homogène, c'est-à-dire que le comportement élastique et la limite 
d'écoulement initiale des deux phases sont identiques. Au cours du chargement les seuils de 
plasticité de la phase molle et de la phase dure sont atteints en même temps. Du fait de 
l'écrouissage non local, seule la plasticité de la phase molle est réellement active. La plasticité 
de la phase dure n'arrivera que plus tard après quelques dixièmes de pour-cent de déformation 
plastique macroscopique. La mise en régime plastique des différentes phases ne s'opère pas 
simultanément malgré l'égalité des limites d'écoulement initiales. Par la suite, toujours sous 
l'effet de l'écrouissage non local, l'écart entre les contraintes internes et des déformations 
plastiques des deux phases continue à se creuser. 

1200 - - 

P 
ce Contrainte dans les murs 

f - 

L 

900 
r? 

fl 
- 

Contrainte macroscopique 

1 

- - --- . Contrainte dans les cellules 

Déformation plastique équivalente 

Figure III. 1 : Réponses contrainte-déformation plastique 
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C 

Phase dure 
/ 

z .s 1.00E+6- 
cd 
O 
O 
3 
vl 
a 1.00E+4- Phase molle 
a 

Déformation totale éauivalente 

Figure III 2 : Densité de dislocations dans les deux phases. 

Figure III. 3 : Saut de déformation plastique équivalente entre les deux phases. 
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/ 
contrainte phase dure 

défonnation plastique 
phase molle 

/ 

déformation plastique 
phase dure 

" 

O 0.003 0.006 0.009 O 0.003 0.006 0.009 
Déformation totale Déformation totale 

Figure 111 4 : Hétérogénéisation du matériau au début du chargement 
a) contrainte-déformation, b) déformations plastiques-déformation 

Sur la figure III. 1, on constate un adoucissement brutal aux alentours de 35% de déformation 
plastique macroscopique. 
Cet adoucissement est obtenu par l'activation des demi-axes (figure 111.5). En effet, lorsque 
leur critère d'évolution est vérifié, les trois demi-axes croissent simultanément, augmentant 
ainsi la fraction volumique de phase molle. Le troisième terme de la relation 11.57 donnant le 
taux de déformation plastique macroscopique devient non nul. 

[III. 1 ] 

L'influence de ce terme sur le taux de contrainte macroscopique (équation 111.1) devient 
prépondérant et contribue en majeure partie à l'adoucissement violent du matériau constaté 
numériquement. 
L'adoucissement ainsi obtenu ne provient pas de l'adoucissement local de l'une des phases 
dû, par exemple, à l'effet de l'écrouissage non local. Ses origines se situent à une échelle 
supérieure : celle de la microstructure de dislocation et des interactions globales cellule-paroi. 
Il provient d'une déstabilisation de la microstructure de dislocations (mouvement d'ensemble 
des dislocations) et non d'une chute de la densité de dislocations dans les parois provoquée 
par un renforcement des mécanismes d'annihilation. La déstabilisation obtenue n'est pas issue 
des mécanismes dissipatifs intervenant dans la matrice d'écrouissage mais provient du calcul 
même de l'énergie libre et des forces motrices comme dans le travail de David [D96]. 
Quel que soit le type de chargement, la localisation de la déformation plastique se produit par 
l'activation des demi-axes. La force motrice équivalente qui leur est associée apparaît alors 
comme un critère d'instabilité du matériau. 

Dans ce travail, le comportement du matériau après la localisation de la défonnation plastique 
macroscopique n'est pas abordé. Seul le point de départ de l'adoucissement constitue un 
objectif accessible par le modèle. 
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Overall plastic strain Overall plastic strain 

Figure 111.5 : Evolution de la microstructure de dislocations (demi-axes et angles dEuler) 

Conformément aux intentions fixées, la microstructure s'oriente très rapidement après 
quelques pas de déformation. Les forces critiques qui lui sont associées étant faibles, la 
position obtenue est très proche de l'orientation donnant le minimum d'énergie libre. 
On suppose que c'est avec cette orientation que la microstructure de dislocations apparaît 
dans le matériau. Le fait qu'elle s'oriente très rapidement au début du chargement permet de 
ne pas influencer la réponse globale du matériau (voir Annexe A3). 

L'orientation obtenue correspond bien à celle observée expérimentalement [S86], [FS83]. En 
effet les deux plus grands axes de l'ellipsoïde figurant les cellules se trouvent dans un plan 
parallèle au plan de glissement, le plus grand axe étant perpendiculaire à la direction de 
cisaillement. 
Il est nécessaire de rappeler ici que le modèle étant formulé en petites déformations, la 
déformation pilote E,, correspond à deux cisaillements possible ayant des plans et des 
directions de cisaillement perpendiculaires. 

Pour identifier de façon plus précise les influences de chacun des paramètres du modèle sur 
les résultats macroscopiques et microscopiques, la partie suivante est consacrée à une étude 
paramétrique. Dans cette étude, les effets des termes d'écrouissage et des données relatives à 
la microstructure initiale sont plus particulièrement étudiés. 
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111.1.2 Etude pararnétrique 

L'étude pararnétrique menée dans ce chapitre est divisée en trois parties : 

- Etude des effets des termes de la matrice d'écrouissage 

L'expression de la matrice d'écrouissage est basée sur des considérations concernant la 
cinématique des dislocations. L'évolution de la densité de dislocations dans les murs et 
les celfules résulte de la compétition entre les mécanismes de création et d'annihilation 
des dislocations dont l'étude a permis de calculer la valeur des paramètres LI ,  LI et L3. 

L'étude pararnétrique sur ces trois paramètres permet de comprendre l'influence des 
différents mécanismes qu'ils représentent sur le comportement macroscopique du  
matériau. 

La figure 111.6 rappelle les principaux mécanismes intervenant dans la matrice 
d'écrouissage et le paramètre qui leur est associé. 

Figure 111.6 : Rappel des diffërents mécanismes d'écrouissage et des paramètres associés 

' h  
yC = 

Ecrouissage non local des parois 

Accumulation dans Ies murs 
des dislocations ayant traversé 
les cellules 

0 -<(O) f Eéq 
y; -y; 1 - f  

+ 

Autoécsouissage des parois 

Annihilation des dislocations 
stockées dans les parois 

-ph - Q ( Y C - ~ E O ) < ( @ * )  
1 
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- Etude de la morphologie initiale de la microstructure et du seuil de propagation de 
l'interface cellule-paroi 

Les cellules de dislocations sont représentées par des ellipsoïdes dont les trois demi-axes 
et les trois angles d'Euler définissant leur orientation dans le repère global de chargement 
sont des variables internes. 
L'homogénéité initiale du matériau est assurée par l'homogénéité du comportement 
élastique et l'égalité entre les limites d'écoulement initiales des deux phases. 11 est 
toutefois nécessaire d'introduire une microstructure initiale définissant a priori la forme et 
l'orientation des cellules qui vont se former. 

La forme initiale choisie pour la microstructure de dislocations joue un rôle essentiel sur 
le calcul des contraintes internes et donc sur le comportement macroscopique du 
matériau. Du fait de la non-convexité de l'énergie libre par rapport a la fraction 
volumique, il n'est pas possible de trouver une forme (a, b, c) finie correspondant à un 
équilibre de la microstructure. Ceci a motivé la dissociation qui a été faite au chapitre II 
entre les variables d'orientation et celle de forme. La forme initiale introduite s'inspire 
des observations expérimentales et ne constitue pas réellement un paramètre ajustable du 
modèle. 

- Etude de l'influence du type de chargement 

La forme et l'orientation de la microstructure résultent d'un effet global du chargement. Il 
est donc intéressant de comparer, pour différents chargements, les morphologies obtenues 
numériquement à celles observées expérimentalement. 

a. Matrice d'écrouissage : 

Pour cette étude, exceptés pour le paramètre d'écrouissage étudié, les valeurs du tableau III. 1 
sont conservées. 

- Ecrouissage non local 

Dans un premier temps, l'étude porte sur l'effet de l'écrouissage non local. 
Les figures 111.6 montrent les principaux résultats macroscopiques et microscopiques obtenus 
pour les valeurs de L2 (en ~ ~ a ~ )  répertoriées dans le tableau qui suit : 

En augmentant L2, on accentue le mécanisme cellule-paroi d'accumulation des dislocations. 
L'effet direct de l'augmentation de L2 est l'augmentation du taux de densité de dislocations 
des parois (figure III.6b) qui se traduit par une limite d'écoulement des murs plus forte (figue 
111.6~) et une contrainte macroscopique plus élevée (figure III.6a). 

L2 0.5 106 

Courbes (1) 

1.5 106 

Courbes (2) 

2.5 106 

Courbes (3) 
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Figure III. 6c: 
Contrainte interne-déformation plastique 
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Figure III. 6e: 
Force motrice morphologique équivalente 
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Figure III. 6d: 
Saut de déformation plastique équivalente 
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Figure III. 6f  
Tarn de consolidation 
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Figure III. 6a: Figure III. 6b: 

Contrainte-déformation macroscopiques Densités de dislocations 
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La limite d'écoulement des parois étant plus importante, la déformation plastique des murs 
diminue avec L2 alors que celle des cellules reste quasi identique. Le saut de déformation 
plastique augmente donc avec le terme d'écrouissage non local (figure III.6.d). 
La contrainte macroscopique et le saut de déformation plastique étant plus forts, la force 
motrice équivalente suivant les demi-axes est elle aussi plus élevée (figure III.6.e)' ce qui 
induit une localisation de la déformation plastique macroscopique plus précoce pour des L2 
élevées (figure III.6a). 
La figure III.6.f montre que l'effet du terme d'écrouissage non local est surtout sensible au 
début de la déformation. En fait, une valeur plus élevée de L2 amplifie le phénomène 
d'hétérogénéisation du matériau en début de chargement (figure III.6.c). En considérant, 
I'écrouissage non local seul, le taux de limite d'écoulement des murs s'écrit : 

h Le terme Hhs de la matrice d'écrouissage diminue avec la limite d'écoulement Y, ce qui fait 
h que son effet est surtout sensible au début du chargement quand Y, est encore « faible D. 

- Auto écrouissage des parois de dislocations 

Ce terme est très important dans la mesure où il contient les mécanismes d'annihilation des 
dislocations présents au cours des chargements monotones. 
Les figures 111.7 donnent les principaux résultats obtenus pour les valeurs de L3 répertoriées 
dans le tableau qui suit : 

Quand on augmente la valeur de L3, la densité de dislocations dans les murs diminue (figure 
III.7b). Ceci induit une limite d'écoulement et une contrainte macroscopique plus faible 
(figures 111.7~ et III.7a). 
La phase dure ayant une limite d'écoulement plus faible, la déformation plastique des murs 
est plus forte. Le saut de déformation plastique diminue donc avec L3 (figure III.7d). 
La contrainte macroscopique et le saut de déformation plastique étant plus faibles, la 
localisation de la déformation plastique apparaît plus tard avec des L3 élevées. 
La figure III.7.f montre que, contrairement à L2, l'effet des mécanismes d'annihilation 
représentés par L3 est sensible à partir d'un certain taux de déformation plastique. La pente 
des courbes au cours des premiers pas de plasticité n'est pas affectée par la valeur de L3. 
En considérant l'auto écrouissage des murs seul, le taux de limite d'écoulement de la phase 
dure est donné par : 

L3 0.0 

Courbes (1) 

5.0 

Courbes (2) 

10.0 

Courbes (3) 
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Figure III. 7e : 
force motrice morphologique équivalente 
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Le terme Hhh de la matrice d'écrouissage est proportionnel à la limite d'écoulement des murs. 
Ce terme a donc un effet quasi nul au début du chargement quand la limite d'écoulement des 
murs est proche de sa valeur initiale. Par contre, ce terme devient non négligeable après 
quelques pour-cent de déformation plastique quand la limite d'écoulement des murs sous 
l'action de I'écrouissage non local s'est éloignée de sa valeur initiale. 

De façon générale, l'action combinée de I'écrouissage non local et de l'auto-écrouissage des 
parois conduit à une saturation des densités de dislocations. Après un certain taux de 
déformation (dépendant des valeurs de L2 et L3), la réponse macroscopique possède un 
écrouissage faible tendant même vers zéro pour une valeur de LI nulle (Annexe BI). 

L'étude de l'influence du terme d'auto écrouissage de l'intérieur des cellules est présentée en 
Annexe B 1. 

b. Morphologie initiale de la microstructure : 

Dans un premier temps, sont étudiés les effets de la forme des cellules de dislocations (les 
trois demi-axes). Pour cette étude, nous prenons des cellules de révolution dont les demi-axes 
sont donnés dans le tableau suivant : 

Le nombre de cellules par unité de volume est ajusté pour garder la fraction volumique de 
cellule égale à 0.8. 

(a' b' C) 
en pm 

Les figures 111.9 montrent que le niveau des contraintes et les densités de dislocations sont très 
faiblement touchés par la forme des cellules. Seul de saut de déformation plastique est affecté. 
Le nombre de cellules par unité de volume étant ajusté pour obtenir une fraction volumique 
constante de 0.8, la forme des cellules n'affecte que le calcul du tenseur d'Eshelby. La 
relation entre les contraintes internes et le saut de déformation plastique est ainsi modifiée. 
Cette modification du tenseur d7Eshelby se répercute également sur le calcul de la force 
motrice équivalente suivant les demi-axes. On note effectivement que la localisation apparaît 
beaucoup plus tôt pour la forme oblate (1'3'3) et allongée (3,1,1) que pour des cellules 
sphériques. 
L'orientation finale de la microstructure dépend de la forme des cellules. De façon générale, 
le plus grand axe des cellules se retrouve dans le plan de glissement et perpendiculaire à la 
direction de glissement. 

Les figures III. 10 montrent les effets de la fraction volumique de mur choisie initialement. 
Les valeurs prises pour f dans cette étude sont : 

(1'3'3) 
Courbes (1) 

(1' 1' 1) 
Courbes (2) 

f 

(3' 1, 1) 
Courbes (3) 

0.7 
Courbes (3) 

0.9 
Courbes (1) 

0.8 
Courbes (2) 



0 ,  p ph et pS: Les irois courbes sont superposées 

E, 

Figure III. 9a: 
contrainte déformation macroscopique 

h 0 et os: Les trois courbes sont superposées 

O 
O 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 

Eéq 
Figure III. 9c: 

contrainte interne-déformation plastique 

Figure III. 9b: 
densités de dislocations 

Figure III. 9d: 
saut de déformation plastique équivalente 

-3, 1 

0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 

E, 
Figure III. 9e: 

angles d 'Euler 
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E, 
Figure I.11 Ou: 

contrainte-déformation macroscopique 

Figure III. 1 Oc: 
contrainte interne-déformation plastique 

Figure III. 1 Ob: 
densités de dislocations 

E, 

Figure III. 1 Od: 
saut de déformation plastique équivalente 

F ipre  III. 1 Oc: 
forme motrice morphologique équivalente 
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Malgré une contrainte macroscopique plus faible, la localisation de la déformation plastique 

~ se produit plus tôt pour une fraction volumique plus forte. Avec la fraction volumique, la 
contrainte interne et la densité de dislocations dans les murs ainsi que le saut de déformation 
plastique sont plus importants. 
L'effet sur la densité de dislocations est surtout dû a la présence de f dans l'expression de 
l'écrouissage non local. Les dislocations produisant la déformation plastique dans les cellules 
se stockent dans une zone de volume faible. 

i c. Type de chargement 

L'étude de l'influence du type de chargement a été réalisée en considérant les sollicitations 
répertoriées dans le tableau ci-dessous et en considérant des cellules de forme oblate (3 3 1). 

Le type de chargement a surtout une influence sur l'orientation finale de la microstructure. En 
effet les courbes III. 11 montrent que les effets sur les contraintes internes, la contrainte 
macroscopique et le saut de déformation plastique sont minimes. 
Pour le second chargement, les cellules se placent dans un plan faisant un angle de 55" par 
rapport à la direction de traction. La direction exacte de ce plan dépend de la valeur initiale 
des angles d'Euler. 

Eij 

La figure 111.1 l a  montre une influence assez marquée du type de chargement sur l'apparition 
de la localisation de la déformation plastique macroscopique. La valeur obtenue pour la 
traction est plus importante que celle obtenue pour le cisaillement. Ceci est contraire aux 
nombreuses mesures expérimentales. 

Ceci vient de ce qu'en chargement monotone, la localisation obtenue n'est pas due à une 
déstabilisation de la microstructure de dislocations comme celle que nous décrivons par nos 
résultats. Il n'y a pas apparition de microbandes de cisaillement en chargement monotone 
pour des faibles taux de déformation. 

2 

O -- Y O 

D'après Hoc [H99], la localisation de la déformation plastique macroscopique est obtenue en 
traction quand les conditions du critère de Considère sont réunies. Ces conditions concernent 
l'état des contraintes dans le matériau et son module tangent, ce dernier contenant l'effet du 
comportement du matériau sur l'instabilité. 
Dans notre cas, le taux de contrainte macroscopique dans !e matériau est donné par la relation 
suivante : 

Courbes (1) 

L 

Courbes (2) 



Figure III. I l  a: 
contrainte déformation macroscopique 

Figure III. 11 c: 
contrainte interne-déformation plastique 

Figure III. 11 b: 
densités de dislocation 

O 
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E, 
Figure III. 1 1 d: 

saut de déformation plastique équivalente 

Figure III. 1 l e :  
contrainte interne-déformation plastique 
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En introduisant 11.57 dans 111.4, on obtient : 

En regardant la relation 111.5, il apparaît clairement que la chute du module tangent peut être 
provoquée de deux façons différentes : l'une provenant de la déformation plastique locale 
classique des deux phases, l'autre provenant de l'évolution de la morphologie des cellules de 
dislocations (par l'intermédiaire de la fraction volumique). Les couplages entre les variables 
morphologiques et les déformations plastiques peuvent aussi jouer un rôle non négligeable. 
Dans le cas d'un essai de traction monotone, la localisation de la déformation plastique ne 
pouvant pas être attribuée à un phénomène de déstabilisation de la microstructure de 
dislocations, elle correspond à une chute du module d'écrouissage sous l'effet des 
mécanismes d'annihilation des dislocations (compensation entre accumulation (Lz) et 
annihilation (L3)). 
Au cours d'un essai de cisaillement, le critère d'instabilité de Considère n'étant pas valide, la 
chute de module tangent liée à la saturation de la densité de dislocations ne provoque pas de 
localisation de la déformation plastique (aux faibles taux de déformation). 

Pour tenir compte de ces aspects, le seuil de propagation de l'interface cellule-paroi doit être 
fixé à une valeur supérieure à celle atteinte par la force motrice équivalente au cours du 
chargement monotone. 

d. Conclusion 

Les termes de la matrice d'écrouissage introduite au chapitre II, ont un effet important sur le 
comportement du matériau obtenu. De façon générale, on peut noter que le terme 
d'écrouissage non local, qui en chargement monotone ne traduit qu'un effet d'accumulation 
des dislocations dans les parois, amplifie le processus d'hétérogénéisation du matériau, ceci 
étant surtout sensible durant les premiers pas de déformation. Le contraste entre les densités 
de dislocations, les déformations plastiques et les contraintes internes est d'autant plus marqué 
que L2 est grand. En contre partie, le terme d'auto écrouissage des murs à qui il n'a été 
associé qu'un effet d'annihilation, contribue à limiter l'hétérogénéité au sein du matériau. Son 
effet est surtout important après quelques pour-cent de déformation plastique quand la densité 
de dislocations des parois est suffisamment importante. L'effet combiné de l'écrouissage non 
local et de l'auto écrouissage des parois amène un saturation de la densité de dislocations dans 
les murs ce qui dans le cas d'un auto écrouissage nul de l'intérieur des cellules amène une 
saturation des contraintes internes et donc de la contrainte macroscopique. 
L'influence de la morphologie des cellules de dislocations concerne surtout l'orientation 
finale de la microstructure et l'apparition de la localisation de la déformation plastique. 
L'influence du type de chargement sur l'apparition de la localisation de la déformation 
plastique ne correspond pas du tout avec ce qui est communément observé 
expérimentalement. Les déformations à rupture en traction et en cisaillement obtenues par le 
modèle sont quasi identiques. Expérimentalement, on observe au contraire une limite 
beaucoup plus importante en cisaillement qu'en traction. Ce problème vient de ce que 
l'apparition de microbandes de cisaillement n'est pas observée pour des chargements continus 
à des taux de déformation plastique faibles. L'origine de la localisation en traction n'est pas à 
chercher dans une déstabilisation de la microstructure de dislocations mais dans une 
saturation de la densité de dislocations engendrant un module tangent du matériau 
suffisamment faible pour que les conditions du critère d'instabilité géométrique de Considère 
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soient réunies. Le seuil de propagation de l'interface cellule-paroi, que nous avons choisi de 
garder constant tout au long du chargement, doit être fixé à une valeur supérieure à celle 
obtenue en chargement monotone. 

111.1.3 Conclusion 

Comme pour le modèle simplifié de David [D96], la localisation de la déformation plastique 
macroscopique peut être atteinte par une déstabilisation de la microstructure de dislocations 
liée à un terme non convexe de l'énergie libre d'Helmholtz. L'adoucissement brutal du 
matériau obtenu numériquement est provoqué par un croissance rapide de la taille des 
cellules, c'est-à-dire une disparition des murs de dislocations. 

Au chapitre II, l'accent a été mis sur l'aspect biphasé de la microstructure et sur les 
interactions particulières qui existent entre les deux phases. Notamment, en ce qui concerne 
l'écrouissage, l'essentiel des mécanismes d'accumulation et d'annihilation des dislocations a 
été concentré respectivement dans le terme d'écrouissage non local et d'auto écrouissage des 
murs. L'étude paramétrique sur ces deux termes a permis de mettre en évidence leurs effets 
sur le comportement macroscopique du matériau. 

La microstructure de dislocations est considérée mobile. L'aspect non elliptique de l'énergie 
libre ne permet pas, pour un saut de déformation plastique donné, de trouver une forme de 
cellule représentant un équilibre. Ceci nous sert au contraire pour obtenir la localisation de la 
déformation plastique macroscopique. 
La (( minimisation >) de l'énergie libre (force critique faible) permet par contre d'obtenir les 
bonnes orientations de cellules (comme dans le travail d'Aubert [198]). 

Dans la partie qui suit, le modèle biphasé à structure évolutive et écrouissage non local est 
appliqué au cas de chargement complexe. Cette partie est fondamentale dans le mesure où elle 
représente l'objectif primordial de ce travail. 
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111.2 Chargements complexes 

L'un des objectifs principaux de ce modèle est l'obtention des réponses contraintes 
déformation des métaux soumis a des chargements complexes, Les aspects fondamentaux des 
chargements complexes étudiés sont : 

- les régimes transitoires : limite d'écoulement à la recharge, seuiI de microplasticité, 
présence ou non d'un ppIateau, pic de contrainte.. . 

- la localisation de la déformation plastique : comment s'opère-t-elle ? Est-elle due Q une 
saturation des densités de dislocations ou a une instabilité géométrique ? 

Dans un premier temps un cas de chargement complexe sert de prétexte pour mettre en 
évidence les différentes caractéristiques obtenues par le modèle. 

IIi.2.1 Un cas de chargement complexe. 

Le modèle de mathiau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local est appliqué 
dans un cas de chargement en cisaillement complexe tel que celui décrit par la figure sui\.ante. 

Premier chargement Deuxième chargement 

Décharge 

Figure III, 12 : Description du premier chargement 

Le tenseur de déformation pilote des deux chargements ainsi que les paramètres du modèle 
sont donnés par le tableau 111.6. 

Pour les figures III. 1 2, III. 1 3 et III. 14, r est définie par : 
Y 1 - premier chargement : r = - 
2 

Y 2 - deuxième chargement : r = E + - Pre 2 

où E,, est le taux de prédeformation. 

T désigne la contrainte tangentielle du chargement considéré. 
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Chargement 

Comportement élastique 

Ecrouissage ( LI = 10 M P ~ ~  L2 = 1.5 106 M P ~ ~  3 - 5.0 s = 0 . 7  -- y2cos28 O -y2sin28 

E.. = O O 

-y2sin28 O -y2cos28 

p = 80000 MPa 
v = 0.3 

Limites d'écoulement 

Forme initiale de I 

Y: = 200 MPa 

1 l'ellipsoïde 1 a =  3.0 e-6 m b = 3 . 0  e-6m c =  1.0 e-6 m I 

Seuil de résistance 

morphologique 

Orientation initiale de 
l'ellipsoïde 

Tableau III 6 : Valeur des paramètres du modèle 

c p l  = 27.0" 4 = 36.0" cp2 = 63.0" 

Le nombre de cellules par unité de volume est ajusté pour avoir une fraction volumique de 
phase molle égale à 0.8. 
Le taux de prédéformation est fixé à 0.1 et l'angle 8 entre les deux directions de cisaillement 
est de 30". 

a. Caractéristiques fondamentales des chargements complexes 

La réponse macroscopique tracée sur la figure III. 13 fait apparaître trois points fondamentaux 
repérés A, B et C. 
A- Seuil de microplasticité : Lors du second chargement, pour une contrainte plus faible que 

la limite d'écoulement atteinte à la fin du premier chargement, le matériau quitte le 
domaine élastique. Cette transition correspond à l'entrée en plasticité de la phase molle. 
Sous l'effet du chargement macroscopique et des contraintes résiduelles, l'intérieur des 
cellules atteint sa limite élastique plus rapidement que les parois. 

B- Limite d'écoulement macroscopique : Ce point correspond au moment où les deux phases 
sont en plasticité. Entre le point A et B, seule la phase molle subit une déformation 
plastique. 

C- Localisation de la déformation plastique macroscopique : Comme pour les chargements 
monotones, elle correspond à l'xtivation des variables internes morphologiques (demi- 
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axe). La localisation apparaît au moment ou le critère d'évolution des demi-axes est 
atteint. 

On note ici que sous l'effet combiné de l'écrouissage non local, actif durant la phase de micro 
plasticité, et des contraintes internes existant à la fin du premier chargement, le seuil de 
plasticité macroscopique pour le second trajet de chargement est supérieur à celui atteint à la 
fin du premier chargement. 

200 

- - 

150 A 

- - 

1 
Chargement 

1 00 continu 
- - - - 

- - - -- - - - -- - -- 

50 
-- - - - 

--- - - - - - -- - - - 

O 
- 

O O 03 O 06 O 09 O 12 O 15 

r 

Figure III. 13 : Réponse contrainte macroscopique-déformation macroscopique. 

b. Forces motrice équivalente suivant les demi-axes 

-- ~- - .--- 

seuil 

~- 

Chargement continu 

Figure III. 14 : Evolution de la force thermodynamique morphologique équivalente 
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La figure 111.14 montre l'évolution de la force motrice morphologique équivalente. Cette 
courbe a été tracée en relevant le seuil de propagation de l'interface cellule-paroi pour voir 
son évolution complète au cours du changement de trajet. 
On note que la force thermodynamique associée à l'évolution des demi-axes des cellules 
passe par un maximum au cours du régime transitoire. Ce maximum provient à la fois de la 
montée de la contrainte macroscopique, de l'accroissement du saut de déformation plastique 
(provoqué par I'écrouissage non local) (figure 111.15) et indirectement de la rotation des 
cellules (figure III. 16). 

Le maximum de T& pour un 0 de 30" est supérieur à sa valeur limite en chargement continu. 

Figure III. 15 : Evolution du saut de déformation plastique 

O" 
O O O5 O 1 O 15 O 2 O 25 O 3 O 35 

r 
Figure III. 16 : Evolution de 1 'orientation des cellules de dislocations. 



Chapitre III : Applications numériques 

c. Evolution de la microstructure 

La figure 111.14 donne l'évolution de l'orientation des cellules au cours du chargement. 
L'angle cp2 n'est pas représenté dans la mesure où les cellules choisies ont une symétrie 
cylindrique autour de leur axe z et qu'une rotation de cpz ne change pas la configuration de la 

microstructure de dislocations ( ~~2 = 0 ). 

A la fin du premier chargement, les cellules sont parallèles au plan de cisaillement. Au cours 
du régime transitoire, les cellules quittent cette position pour se placer parallèlement au plan 
de cisaillement du second chargement. 
Du fait de la présence d'un champ de contraintes résiduelles issu du premier chargement et 

malgré la faible valeur du seuil rCp , l'évolution de l'orientation de la microstructure est 

beaucoup glus lente durant le régime transitoire qu'au début du premier chargement. La 
rotation progressive des cellules vient de ce que le matériau perd lentement la mémoire de son 

chargement antérieur. Ceci est vrai dans le cas effectivement où le seuil de propagation rCp a 

été suffisamment relevé. Dans le cas contraire, la réorientation des cellules est initiée mais ne 
peut s'achever à cause de l'apparition de la localisation de la déformation plastique. 

d. Conclusion 

Nous venons d'étudier en détail les résultats donnés par le modèle dans le cas d'un 
chargement complexe caractérisé par O = 0.5 (figure 1.3). 
Dans la partie qui suit, nous regardons ce que deviennent les caractéristiques obtenues pour 
les changements de trajets pour différentes valeurs de O. Pour cela nous étudions des 
chargements en cisaillement comme celui présenté ici mais pour différentes valeurs de 8. 

111.2.2 Différentes directions pour le second chargement. 

Dans un premier temps, sont étudiés des cas de chargement en cisaillement tels que celui 
décrit par la figure III. 12 pour différentes valeurs de 8. Les valeurs de O correspondantes sont 
rassemblées dans le tableau suivant : 

Le taux de prédéformation est fixé à 0.05. Les valeurs des paramètres du modèle sont celles 
du tableau précédent (tableau 111.7). Le seuil de propagation de l'interface cellule paroi a 

a 
toutefois été baissé : rCp = 4.5 MPa. 
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a. Caractéristiques des chargements complexes 

- microplasticté 
La figure 111.16 montre les réponses contrainte-déformation obtenues pour les différentes 
orientations du second chargement. 
On note que plus l'angle est important entre les deux chargements, plus le seuil de 
microplasticité est faible. La pente correspondant au régime de microplasticité reste 
inchangée. 

- contrainte à la recharge 
Sous l'effet de I'écrouissage non local et avec le fait que le seuil de microplasticité chute avec 
l'angle, pour 8 compris entre O" et 45"' la contrainte à la recharge augmente avec 8. Au-delà 
de 45"' une partie de l'écrouissage non local change de signe. Son effet est moins important, 
la contrainte à la recharge chute. Pour un angle de 75"' l'effet de l'écrouissage non local 
donne même une contrainte à la recharge plus faible que la limite d'écoulement obtenue à la 
fin du premier trajet. 

- localisation de la déformation plastique 
On a fixé le seuil de propagation de l'interface cellule-paroi à 4.5 pour observer dans quel 
ordre se produisent les localisations de la déformation plastique macroscopique. On note, de 
la même façon que pour la contrainte à la recharge, le moment d'apparition de la localisation 
ne cesse de décroître avec l'angle jusqu'à un angle de 45". Ensuite, la localisation apparaît de 
plus en plus tard. Pour un angle de 75"' la limite à la localisation est même plus importante 
que pour le trajet continu. 

- remarque 
L'allure du régime transitoire, pour un angle de 75"' montre déjà un plateau identique à ceux 
observés expérimentalement [HRT92]. 

Figure III. 1 7 :Réponse contrainte-déformation pour différentes valeurs de B1 
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Figure III. 18 : Evolution de la force motrice morphologique équivalente pour différentes 
valeurs de B 

b. Force motrice équivalente suivant les demi-axes 

La figure III. 18 montre l'évolution des forces motrices équivalentes suivant les demi-axes en 
ayant préalablement relevé le seuil de propagation de l'interface cellule-paroi au-dessus de 
6.5. 
On note ici, que contrairement au cas isolé étudié au début du chapitre 111.2, aucune des forces 
motrices équivalentes ne possède de maximum supérieur à la valeur atteinte en chargement 
monotone. Quelle que soit la valeur fixée pour le seuil, on obtient une localisation de la 
déformation plastique macroscopique sous la forme d'une instabilité géométrique de la 
microstructure. Au-delà d'une certaine valeur (environ 6.5)' les forces motrices équivalentes 
n'atteignent plus le seuil. On n'obtient aucune localisation de la déformation plastique. 
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111.2.3 Différentes valeurs de prédéformation 

On étudie maintenant le même type de chargement complexe mais pour un taux de 
prédéformation de 0.1 et pour un seuil de microplasticité de 6.5, on obtient les réponses 
macroscopiques de la figure III. 19. 

Figure III 19 : Réponse contrainte-déformation avec un seuil de propagation de 6.5 

a. Caractéristiques des chargements complexes 

- seuil de microplasticité 
On note que pour toutes les directions du second chargement, le seuil de microplasticité chute 
avec la prédéformation. Ceci vient en partie de ce que le contraste entre les contraintes 
internes et les déformations plastiques de chaque phase augmentent avec la déformation. 

- localisation de la déformation plastique 
Nous avons vu que pour un seuil de propagation de l'interface cellule paroi fixé à 6.5, aucune 
des réponses macroscopiques pour une prédéformation de 5%' ne présente de localisation 
(figure III. 1 8). 

Pour une prédéformation de 1 0%' on note trois types de réponses : 
- La courbe continue ou 15" : Il n'y a pas localisation de la déformation plastique sous 

forme d'instabilité géométrique. Après une déformation égale au taux de prédéformation 
la courbe de la réponse pour 15" a rejoint la courbe continue. La figure 111.20 montre que 
la force motrice équivalente suivant les demi-axes possèdent les mêmes caractéristiques 
concernant sa monotonie que celle obtenue pour une prédéformation de 5%. 

- Les courbes entre 30" et 60" : Il y a localisation de la déformation plastique sous la forme 
d'une instabilité de la microstructure de dislocations. La force motrice équivalente 
possède un maximum supérieur à sa valeur limite en chargement continu. Ayant 
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arbitrairement fixé la valeur du seuil de propagation en dessous de ce maximum, nous 
obtenons effectivement la localisation de la déformation plastique macroscopique. 

- La courbe 75" : La contrainte à la recharge est inférieure à la limite d'écoulement atteinte 
en fin de préchargement. La courbe possède un plateau de la même façon que pour la 
prédéformation de 5%. La force motrice morphologique équivalente se trouve en dessous 
de celle en chargement continu. Il n'y a donc pas de localisation de la déformation 
plastique macroscopique. 

Contrairement au cas précédent, pour une prédéformation de 1 O%, il existe trois possibilités 
en fonction de la valeur du seuil fixée. 
- Si le seuil est pris suffisamment bas, toutes les réponses contiennent une localisation de la 

déformation plastique macroscopique. 
- Si le seuil est suffisamment fort, comme dans le premier cas, pour aucune des valeurs des 

angles on n'observe de localisation de la déformation plastique. 
- Pour une valeur comprise entre la limite en chargement continu et le maximum de la force 

motrice morphologique équivalente pour le trajet le plus astreignant, une partie des 
chargements contient un effet de localisation par déstabilisation de la microstructure. Ces 
chargements correspondent au cas où est faible, c'est-à-dire aux trajets de types dur 

suivant la classification de Schmitt. 

-- ........ - .. 

continu - . . - -  . 

~.. 

Figure III. 20 : Evolution de la force motrice équivalente suivant les demi-axes 
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b. Allure des régimes transitoires 

Pour les chargements de type pseudo-continus, on peut voir que la microstructure, au cours de 
la phase transitoire, s'oriente progressivement suivant la direction caractéristique du second 
chargement seul. La durée de mise en place de cette nouvelle orientation est lente par rapport 
à celle opérant au début du premier chargement à cause du champ de contrainte interne issue 
du premier chargement. La microstructure oublie petit à petit les effets du premier chargement 
au profit du second. Ces constatations sont aussi valables pour la réponse contrainte 
déformation que pour l'évolution de la force motrice équivalente suivant les demi-axes. 

La durée pendant laquelle l'orientation des cellules évolue semble peu influencée par le taux 
de prédéformation (figure 111.21) ce qui représente une différence notable avec les 
observations expérimentales de Schmitt et Fernandes [FS83]. En effet, ils estiment que la 
durée du régime transitoire pour la microstructure équivaut à la prédéformation. Pour les 
trajets durs, l'orientation de la microstructure est initiée mais ne peut atteindre son terme à 
cause de l'apparition de la localisation de la déformation plastique. 

ioo - orientation 

Figure III. 21 : Evolution de l'orientation des cellules pour 5% et 10% de prédéformation 
pour un angle de 1.5". 

c. Résumé 

Les figures 111.22, montrent les réponses caractéristiques obtenues pour une prédéformation 
de 5% et 10% et pour un angle de 15" (pseudo-continu), 30" (trajet dur) et 75" (pseudo 
Bauschinger). 
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Figure III. 22a : Courbes contrainte-déformation pour û = 15" et pour une prédéformation de 
5% et 10% 

Figure III. 22b : Courbes contrainte-déformation pour û = 30" et pour une prédéformation de 
5% et 10% 
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Figure III. 22c : Courbes contrainte-déformation pour 0 = 75' et pour une prédéformation de 
5% et 10% 
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111.2.4 Essai Bauschinger 

a. Etude paramétrique 

Dans cette partie, nous étudions plus particulièrement les réponses du modèle dans le cas 
d'essai Bauschinger. Ce cas a été délibérément occulté jusque là. 

La figure 111.23 donne les réponses obtenues en essai de cisaillement Bauschinger pour une 
valeur de sl de 0.7 et des valeurs de s2 comprise entre O et 1.0. Les valeurs des autres 
paramètres sont données par le tableau précédent (tableau 111.6): 

r 
Figure III. 23 : Réponse macroscopique simulée pour un essai de cisaillement Bauschinger 

pour différentes valeurs de sz 

Pour une valeur nulle de s2, à la fin du régime de microplasticité, le terme d'écrouissage non 
local et d'auto écrouissage des murs sont négatifs. La pente de la réponse macroscopique est 
alors négative. La reprise d'écrouissage (à environ 20% de déformation totale) correspond au 
changement de signe de l'écrouissage non local. 
Expérimentalement, on observe que la pente de la réponse macroscopique au cours du régime 
transitoire ne devient jamais négatif à cause des mécanismes de réarrangement des 
dislocations [HRT92]. 
C'est dans ce but que nous avons introduit au chapitre II une fonction <(Oz). Celle-ci permet 
de compenser le terme d'écrouissage non local et de traduire le fait que pendant la phase 
transitoire, la déformation plastique des murs liée à l'inversion de sa polarité ne 
s'accompagne pas d'annihilation. 
En fonction de la valeur du paramètre intervenant dans la fonction <(a2), les courbes 
macroscopiques obtenues sont tracées sur la figure 111.24. Ce paramètre permet entre autre de 
relever la pente du plateau. 
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Les réponses contraintes internes déformations plastiques sont données sur les figures 111.25 
pour une valeur de s2 de 0.7. 

Figure I I .  25 : Contrainte macroscopique et contraintes internes pour un essai de 
cisaillement Bauschinger pour s2=0. 8 

La contrainte interne dans les murs possède un plateau pendant la phase transitoire. Ceci 
traduit la stagnation de la densité de dislocations dans les parois. L'allure de la contrainte 
interne dans les cellules n'est pas affectée par le plateau. 
La figure n'est pas représentée ici mais l'orientation de la microstructure ne change pas au 
cours du changement de chargement. Ceci vient du fait que les directions principales de 
cisaillement pour les deux chargements sont identiques. 

b. Comparaison avec l'expérience 

La figure 111.25 montre les résultats expérimentaux obtenus par Rauch [R99] dans le cas d'un 
essai de cisaillement continu et de deux essais de cisaillement Bauschinger à 10% et 20% de 
prédéfonnation. 
Comme Hu le constate, le plateau au début du second chargement possède une pente positive. 
La reprise d'écrouissage s'opère à peu près à deux fois la prédéformation. 

Les paramètres d'écrouissage ( Li ,  Lz et L3 ) ont été déterminés par la courbe continue. La 
fraction volumique de départ ainsi que les demi-axes initiaux des cellules ont été choisis en 
fonction des observations expérimentales classiques [S86] dans le cas d'essais de 
cisaillement. Le paramètre s2 et s j  sont déterminés par le premier essai à 5% de 
prédéformation. Avec ces paramètres fixés, le second essai de cisaillement Bauschinger est 
simulé sans aucun autre ajustement. 

Les résultats obtenus sont tracés sur la figure 111.26. 
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Figure III 26 : Résultats expérimentaux concernant un essai de cisaillement Bauschinger 
pour 10% et 20% de prédéformation. 

Figure III. 27 : Résultats numériques pour deux essais de cisaillement Bauschinger à 10% et 
20% de prédéformation. 
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On note tout de suite que le comportement asymptotique pour les deux essais est bien obtenu. 
De plus le niveau de contrainte auquel apparaissent les plateaux est lui aussi correct. La 
reprise de l'écrouissage s'opère pour les bonnes valeurs de déformation. 
Par contre, le seuil et la pente du régime de microplasticité sont sous-évalués. En outre, on 
peut noter que les transitions entre les différents stades du régime transitoire sont anguleuses 
et non régulières comme les résultats expérimentaux. 
Malgré les bons résultats du modèle. il faut noter que la transition de microstructure pendant 
un essai Bauschinger [HRT92] est très difficile à représenter à partir des variables internes 
morphologiques employées. La dissolution des murs issus du premier chargement et la 
reconstruction de nouveaux murs avec une polarité opposée ne peuvent être correctement 
interprétées en terme de mouvement de frontière. Cette difficulté a nécessité l'introduction de 
la fonction C2(e2 )dont il est difficile de donner une signification physique. 
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111.2.5 Autres cas de chargement complexes 

Dans cette partie, est étudié un autre cas de chargement complexe composé d'un laminage 
suivi d'un essai de traction dans la direction transverse, longue ou à 45". Ces essais ont fait 
l'objet d'une étude expérimentale dont les résultats sont représentés sur la figure 111.27. 

Il est nécessaire d'étudier ce type de chargement en plus de celui des parties 111.2 et 111.4 dans 
la mesure où il représente un vrai cas de chargement en trois dimensions. Les directions 
principales de cisaillement de chacun des chargement constituant le trajet complexe ne sont 
pas dans un même plan. Ici notamment, l'aspect tridimensionnel de l'orientation des cellules 
dans le matériau est fondamental. 

a. Etude paramétrique. 

Dans un premier temps, ont été simulés les trajets de chargement en laminage suivi de traction 
uniaxiale dont la figure 111.27 donne les différents paramètres. 

Premier chargement Deuxième chargement 
laminage Décharge traction uniaxiale 

Ce chargement a été simulé pour quatre valeurs de 0, donnant quatre valeurs de O (figure 1.3). 
Ces valeurs sont données dans le tableau suivant : 
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Le taux de prédéformation en laminage est fixé à 10%. 
Les réponses macroscopiques obtenues sont présentées sur la figure 111.28. 

300 1 C2 
localisation 

90 

n / - 

Figure III 28 : Réponses contraintes-déformation simulées pour un essai de laminage suivi 
d'un essai de traction dans le plan de laminage pour différentes valeurs de 8. 

Figure 111.29 : Evolution de la force motrice équivalente suivant des demi-axes 

Comme dans le cas des essais de cisaillement complexes, le type de réponse obtenu dépend 
fortement de la direction du second chargement. 
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Toutes les courbes présentent un maximum de la contrainte entre 5% et 15% de déformation 
totale suivant le second chargement. Le niveau de contrainte augmente avec 8 alors que le 
seuil de microplasticité diminue. 
La force motrice suivant les demi-axes possède les mêmes caractéristiques qu'en cisaillement 
complexe. En effet , il existe trois domaines pour différentes valeurs du seuil de propagation 
de l'interface cellule paroi pour lesquels la totalité, une partie ou aucune des réponses 
macroscopiques ne présente de localisation de la déformation plastique sous forme de 
déstabilisation de la microstructure. 
Sur la figure 111.29, le seuil a été placé aux alentours de 6.5. Dans ce cas, les courbes 
correspondant à 8 = 60" et 8 = 90" présentent une localisation. Plus on augmente le seuil, plus 
le spectre des réponses macroscopiques présentant des localisations se resserre autour de la 
valeur 9=90°. Les trajets de déformation les plus contraignants sont les trajets de type dur. 

Figure III. 30: Evolution de 1 'orientation de la microstructure simulée au cours du second 
chargement 

La figure 111.30 montre l'évolution de l'orientation de la microstructure au cours de l'essai de 
traction uniaxiale. De la même façon que pour les essais de cisaillement complexe, les 
cellules quittent l'orientation acquise au cours du premier chargement pour prendre 
progressivement celle qu'elles auraient eue si seul le second chargement avait été appliqué. Si 
la transition n'est pas interronpue par la localisation de la déformation, la microstructure du 
matériau oublie progressivement le premier chargement au profit du second. Cette 
constatation est aussi valable en ce qui concerne sa contrainte macroscopique et sa force 
motrice morphologique. 

b. Essais expérimentaux 

Sur la figure 111.31, sont représentées les réponses macroscopiques obtenues 
expérimentalement pour des essais de traction uniaxiale après 10% de laminage dans le plan 
de laminage et dans la direction longue, transverse et à 45". 
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transverse 

45" 

- -  - - - - - - -  

O O 02 O 04 0.06 0.08 O 1 0.12 O 14 

Déformation totale macroscopique 

Figure III. 31 : résultats expérimentaux concernant un essai de laminage suivi d'essais de 
traction dans la direction transverse, longue et à 4.5' 

A partir de la réponse à un essai de traction pour un échantillon non prédéformé, les 
paramètres d'écrouissage ont été fixés. La forme des cellules et la fraction volumique ont été 
fixées comme pour un essai de cisaillement dans la mesure où expérimentalement, on observe 
le même type de microstructure pour ces deux types d'essai. Les paramètres ainsi obtenus 
sont regroupés dans le tableau suivant : 

Les valeurs de sl et s2 ont été pris égales à celles déterminées dans la partie 111.4. Les résultats 
numériques obtenus sont les suivants : 

Comportement élastique 

Limites d'écoulement 

Ecrouissage 

Forme initiale de 
l'ellipsoïde 

Orientation initiale de 
l'ellipsoïde 

Seuil de résistance 

morphologique 

p = 80000 MPa 
v = 0.3 

Y: = 200 MPa 

LI = 50 M P ~ ~  L2 = 0.5 106 M P ~ ~  Lj = 3.0 s = 0.7 

a = 3 . 0 e - 6 m  b = 3 . 0 e - 6 m  c =  1.0e-6m 

cpl = 27.0" 4 = 36.0" cp2 = 63.0" 

a a 
rcg = 8 M P a  r c p  =0.01 
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Figure 111.32 : Simulation d'un essai de traction après 10% de laminage dans le sens long, 
transverse et à 4.5' 

Pour la valeur des paramètres d'écrouissage obtenue par l'essai de traction monotone, on 
n'obtient pas les trois cas mentionnés à l'occasion de l'étude paramétrique. En effet, les forces 
thermodynamiques équivalentes suivant les trois demi-axes sont monotones au cours de 
chaque traction uniaxiale. L'ordre et la valeur des déformations à localisation sont obtenus sur 
la figure 111.32 pour une valeur du seuil de propagation de 8.0. Malgré de mauvaises valeurs 
pour les déformations à la localisation, l'ordre d'apparition est respecté. En effet, on obtient la 
localisation la plus précoce pour les essais de traction à 4.5" et dans le sens transverse. 
Il est à noter aussi que les niveaux de contraintes et l'allure des régimes transitoires pour les 
deux trajets durs ne sont pas corrects. Les pics de contrainte observés expérimentalement pour 
ces deux essais ne sont pas reproduits. 
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111.3 Conclusion 

Dans cette partie, nous avons vu que les principaux phénomènes caractéristiques des 
chargements complexes (seuil de micro plasticité, contrainte à la recharge, localisation) 
peuvent être abordés par le modèle biphasé à structure évolutive et écrouissage non local que 
nous avons bâti aux chapitres 1 et II. 
La localisation de la déformation plastique macroscopique peut apparaître sous la forme d'une 
déstabilisation de la microstructure de dislocations correspondant expérimentalement à la 
formation de microbandes de cisaillement au sein du matériau. Cette instabilité est régie par le 
critère d'évolution de la morphologie des cellules. Comme pour les chargements continus, la 
localisation se produit systématiquement quand la force motrice équivalente suivant les demi- 
axes atteint son seuil. 
Les résultats numériques montrent que cette force motrice prend sa valeur la plus importante 
pour les trajets de chargement durs. C'est-à-dire que la localisation apparaît plus facilement 
pour ce type de trajet. Cette force peut même présenter des maxima, qui font qu'après un 
même chargement la localisation peut apparaître pour certaine direction de chargement et pas 
d'autres. Dans le cas de cisaillements complexes, les trajets durs présentent cet aspect alors 
que les trajets continus ou Bauschinger non. 
Toutefois, l'allure de la force motrice équivalente est très sensible à la valeur des paramètres 
des lois d'écrouissage. Ces paramètres ne peuvent pas être ajustés en fonction des résultats en 
chargement complexe mais exclusivement par les chargements monotones. C'est ce qui fait 
que pour le cas illustré au chapitre 111.5, on obtient également une localisation de la 
déformation plastique pour le chargement pseudo continu. 
Même si les principales caractéristiques des chargements complexes sont obtenues de façon 
qualitative, les faiblesses du modèle concernent en grande partie deux aspects: 

- les régimes transitoires : 
Que ce soit en trajet dur ou en trajet Bauschinger ou pseudo Bauschinger, le seuil de 
microplasticité est très souvent sous-évalué. Les pics de contrainte au début des trajets durs ne 
sont pas bien reproduits non plus. Ceci vient sans doute en partie de la pauvreté de l'ensemble 
des variables morphologiques pour décrire les évolutions de la microstructure devant la 
complexité des mécanismes mis en jeu au cours d'une transition de chargement. L'aspect 
biphasé de la microstructure n'a pas la même signification en chargement continu, alors que 
les frontières sont quasi fixes, en chargement pseudo continu où elles évoluent lentement, en 
trajet dur où elles ne peuvent bouger et se déstabilisent et en trajet Bauschinger où elles se 
dissolvent complètement pour reformer une autre microstructure ailleurs » avec une polarité 
inversée. 
Le problème lié à la sous-évaluation de l'anisotropie en début de trajet dur peut être résolu en 
partie en introduisant l'anisotropie du libre parcours moyen des dislocations inhérente à la 
forme des cellules. De plus, il faudrait pouvoir rendre compte de l'anisotropie intrinsèque aux 
densités de dislocations suivant les systèmes de glissement. 

- la valeur du seuil de propagation et de son évolution 
Le problème essentiel du seuil de propagation de l'interface cellule paroi vient de ce qu'on ne 
sait ni le mesurer ni le calculer. Le fait de le prendre constant tout au long du chargement, 
permet de ne pas introduire dans le modèle de nouveaux paramètres à identifier, ce qui lui 
ferait perdre tout son intérêt. On imagine cependant la possibilité de faire dépendre ce seuil de 
la densité de dislocations dans les murs ou du saut de déformation plastique. 
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Une des hypothèses fortes de ce modèle est la non prise en compte de la structure 
polycristalline du matériau. Les contraintes résiduelles intergranulaires ainsi que I'anisotropie 
induite par la texture initiale sont négligées. Cette approximation peut aussi avoir des 
répercussions sur les défauts constatés du modèle. 

Au chapitre suivant, nous bâtissons un nouveau modèle dans lequel la structure polycristalline 
du matériau n'est plus négligée. Ceci permet entre autre de prendre en compte les effets des 
contraintes internes d'ordre II et de pouvoir considérer des textures initiales anisotropes. 
L'introduction de la structure granulaire des métaux permet aussi de décrire la plasticité de 
façon plus physique en introduisant le glissement cristallographique. 
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CHAPITRE IV 

Grains biphasés à structure évolutive et écrouissage non local pour une 
modélisation du comportement du polycristal 

L'objectif de ce chapitre est de construire un modèle polycristallin du matériau dans lequel le 
grain est représenté par un matériau biphasé à structure évolutive et écrouissage non local. 

Au chapitre III, l'adoucissement brutal obtenu correspondant à une déstabilisation de la 
microstmcture de dislocation a été apparenté à la formation de microbandes de cisaillement. 
Même si l'ensemble des variables internes morphologiques n'est pas suffisamment riche pour 
décrire géométriquement et cinématiquement l'apparition et la croissance de microbandes, le 
mécanisme obtenu possède toutefois quelques similitudes avec ce dernier : 

Après déstabilisation, la quasi-totalité de la déformation plastique macroscopique est 
contenue dans le processus de croissance de la fraction volumique de cellule. En trajet 
dur par exemple, l'évolution de la fraction volumique de phase molle génère de la 
plasticité macroscopique qui vient se substituer presque complètement à la plasticité 
classique. 

- En chargement complexe, la force motrice suivant les demi-axes (qui sert de critère 
d'instabilité microstructurale) prend sa valeur la plus grande pour les trajets de types 
durs. L'apparition de l'instabilité est plus probable pour ce type de chargement, ce qui 
est conforme aux observations expérimentales de Thuillier sur la formation des 
microbandes de cisaillement. 

En introduisant ce type de modèle pour le comportement du grain, on désire reproduire de 
façon plus précise le processus de formation des microbandes au sein du matériau. On 
souhaite entre autre retrouver les directions associées à la formation de celles-ci. L'incidence 
sur le comportement macroscopique est aussi l'un des objectifs de cette partie. 
Dans le modèle précédent, la déstabilisation de la microstructure de dislocations provoque un 
adoucissement violent dans la mesure où l'on ne distingue pas la structure polycristalline. En 
la réintroduisant, on espère pouvoir étaler les endroits du matériau où elle se produit et obtenir 
ainsi un adoucissement plus progressif associé aux interactions intergranulaires. 

Dans leur travail, Thuillier [T92] et Rauch [R93] ont essayé de donner des règles d'apparition 
des microbandes de cisaillement. Ces règles sont basées essentiellement sur des 
considérations cristallographiques et cinématiques. Ils formulent leurs règles en terme de 
systèmes de glissement activés pendant le premier chargement devant ceux activés au cours 
du second. 
Les résultats obtenus numériquement au chapitre III tendent à montrer que ces règles ne sont 
pas suffisantes. Il semble nécessaire d'introduire un critère énergétique comme celui que le 
modèle utilise jusqu'à présent. Ce critère ne concerne pas uniquement les systèmes de 
glissement activés mais l'ensemble des interactions entre les cellules et les parois en 
distinguant le rôle de la contrainte macroscopique et celui des contraintes internes. 
L'approche énergétique est celle qui a été utilisée dans le travail de Lemoine pour obtenir 
l'orientation des cellules de dislocations au cours d'un chargement alors que dans le travail de 
Muller, les cellules étaient orientées parallèlement au plan du premier système de glissement 
activé. Aubert, à partir de l'expression invariante de l'énergie libre contenue dans la 
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microstructure de dislocation (équation 11.72) retrouve l'orientation des cellules de 
dislocations observées expérimentalement pour différents types de chargement. L'aspect non 
elliptique de l'énergie libre d'Helmholtz vis à vis des demi-axes n'a pas permis d'obtenir la 
forme initiale des cellules. Celle-ci est encore issue des observations expérimentales et des 
quelques règles cristallographiques et cinématiques exposées au chapitre 1. Toutefois, la force 
motrice équivalente associée à la morphologie a fourni un critère d'instabilité permettant 
d'obtenir un adoucissement du matériau pouvant s'apparenter à la création de microbandes de 
cisaillement 
Le critère de Schmitt CSAB851 pour la définition des trajets de chargement durs continu ou 
Bauschinger est lui aussi basé uniquement sur des considérations cinématiques où n'apparaît 
pas le comportement du matériau proprement dit. Son histoire n'apparaît qu'au travers de la 
direction de son premier chargement. Le taux de prédéformation, le type de structure de 
dislocations obtenue . . . ne sont pas pris en compte par ce critère. 

Par rapport au modèle bâti aux chapitres II et III, la structure polycristalline du matériau est 
prise en considération. Cette levée d'hypothèse permet de prendre en compte les effets des 
contraintes internes d'ordre II (interaction intergranulaire) et de pouvoir considérer des 
textures initiales anisotropes ( matériau prédéformé ayant subi des traitements thermiques). 

Dans une première partie, les hypothèses de base du modèle sont reposées dans le cadre de la 
plasticité polycristalline. On met l'accent sur la nouvelle interprétation des hypothèses du 
chapitre 1. 
Dans une deuxième partie, en nous appuyant sur le chapitre II, nous procédons à la 
formulation thermomicromécanique du problème posé dans la première partie. 
Dans une troisième et dernière partie, pour un ensemble de variables internes morphologiques 
allégé, on expose quelques résultats mettant en évidence l'importance de la prise en compte 
de l'aspect évolutif de la microstructure de dislocations et de l'écrouissage non local. 
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~ IV.l Modélisation du comportement élastoplastique d'un matériau polycristallin à 

1 grains biphasés à structure évolutive et écrouissage non local. 

1 IV.l. l  A l'échelle du grain 

H l  : L'hypothèse d'un matériau biphasé est conservée. Le grain est divisé en deux zones 
correspondant à l'intérieur des cellules (faible densité de dislocations) et les murs (forte 
densité de dislocations). 

H2 : La structure cristalline du grain est prise en compte. La déformation plastique E? et la 
li 

rotation plastique op sont décrites en terme de glissements cristallographiques : 
1J 

w (r) = Pg (r )y (r) 
1J 

[IV. 1 ] 

où R g ,  Pg et yg sont respectivement les tenseurs de Schmidt et le glissement suivant le 
'J 1J 

système g. 
En considérant le fort contraste entre les glissements dans les murs et celui à l'intérieur des 
cellules, le champ de glissement est pris uniforme par morceau et égal à sa moyenne 
volumique sur chacune des phases. 

[IV. 51 

[IV .6] 

Les tenseurs de projection de Schmidt sont considérés uniforme sur tout le grain. On ne prend 
pas en compte la désorientation qui existe entre l'intérieur des cellules et les parois. 
Les relations IV.5 et IV.6 peuvent être appliquées à la rotation plastique (équation IV.2). 

H3 : les cellules sont représentées par des inclusions ellipsoïdales noyées dans une matrice 
figurant les murs. Nous ne considérons qu'une seule famille d'ellipsoïdes représentant la 
morphologie moyenne des cellules sur tout le grain. Nous supposons ici que la taille des 
grains est suffisamment petite pour qu'il n'y ait pas de subdivision en zones de glissement 
homogène (voir chapitre 1.3.1 ). 
La géométrie des cellules est donc donnée par un jeu de sept paramètres que sont : 
- trois demi-axes définissant la forme des cellules 
- trois angles d'Euler donnant l'orientation de la microstructure dans le repère de 

chargement 
- le nombre de cellules par unité de volume 

H4 : Le comportement élastique du matériau est considéré homogène et isotrope. 
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H5 : Le critère d'évolution des glissements est classique. Ils concernent la cission résolue 
calculée'comme la projection de la contrainte interne sur le système de glissement et la cission 
critique calculée à partir des densités de dislocations par la loi de Taylor. 

cristallographie 
Phase Dure 

.:::::::::;:;: Frontières mobiles ::::::+:*. 
::y:::. 

# a, b, c 
L 

..: ... <Pl, $ 9  9 2  

Figure IV. 1 : :Modèle po(vcrista1lin biphost; à strrtcfitre évoizirnie et écroui.s,~age non local 

H6 : Les lois d'écrouissage sont inspirées de celles utilisées par Muller [M94] ou Lemoine 
[L95]. Des termes non locaux correspondant aux mécanismes d'accumulation des dislocations 
traduisent l'influence du glissement plastique dans les cellules sur le taux de cission critique 
des parois. 
Aux termes d'auto-écrouissage des murs on associe essentiellement de I'annihilation. La 
densité de dislocations à l'intérieur des cellules reste faible. l'auto-écrouissage de cette zone 
est quasi nul. 

H7 : La microstructure de dislocations évolue au cours du temps. Les paramètres définissant 
la géométrie des cellules sont des variables internes au sens thermodynamique du terme. 
Comme aux chapitres précédents, la fkontiére entre les cellules et les parois est considérée 
parfaite. Elle respecte la continuité du déplacement et du vecteur contrainte normal. Etant 
animée d'un mouvement: propre. il n'y a pas continuité du vecteur vitesse. 
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H8 : L'ensemble de l'étude est mené dans le cadre des petites perturbations isothermes et 
indépendantes du temps. 

IV.1.2 A l'échelle du polycristal 

La transition d'échelle du grain vers le milieu macroscopique est réalisée par l'intermédiaire 
de la méthode de transition d'échelle auto-cohérente. 
Les grains sont représentés par des ellipsoïdes noyés dans une matrice représentant le 
matériau homogène équivalent au polycristal. 
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IV.2 Formulation thermomicromécanique. 

Dans cette partie, les équations constitutives d'un grain sont mises en places. Dans un premier 
temps, nous établissons l'expression de I'énergie libre d'Helmholtz correspondant dans le cas 
isotherme à l'énergie élastique stockée dans le matériau. A partir de cette expression, les 
forces motrices relatives à chacune des variables internes sont calculées. 
Dans un deuxième temps, on calcule la dissipation. On en déduit l'expression des forces 
critiques. Des considérations sur le mouvement et le stockage des dislocations permettent 
d'établir l'expression de la matrice d'écrouissage. En s'inspirant des résultats du chapitre II, la 
dissipation et les forces critiques suivant les variables morphologiques sont ensuite calculées. 

IV.2.1 Energie libre d'Helmholtz et forces motrices dans un grain. 

Dans le cas de transformations isothermes, l'énergie libre d'Helmholtz se résume à l'énergie 
élastique stockée. 

a. Cinématique 

Dans cette partie, la fraction volumique de cellule est désignée par f. 
En supposant que l'orientation cristallographique reste uniforme dans le grain et en 
considérant l'hypothèse d'uniformité par morceaux du champ de déformation plastique, il 
vient : 

où R~ , le tenseur de Schmidt, est défini pour un système de glissement u par : 
'J 

[IV. 71 

[IV. 81 

[IV. 91 

mi et ni désignant la direction de glissement et la normale au plan de glissement u. 

Y b  ety: sont les taux de glissement moyens sur la phase dure et la phase molle suivant le 

système de glissement u. 

A partir de la relation 11.55 la déformation plastique d'un grain devient en fonction des 
glissements cristallographiques : 

[IV. 1 O] 

Le taux de déformation plastique d'un grain est obtenu par dérivation de IV. 10 : 
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u u u U 
E P  1J = f ~ .  11 y, + ( i - f ) ~ ~ ,  th + ~ R U . ( ~ J  J I  -y;)  [IV. I 11 

On retrouve dans cette dernière relation un terme contenant les effets cinématiques directes de 
l'évolution de la morphologie des cellules sur la déformation plastique du grain. 

b. Energie libre d'Helmholtz 

Le calcul de l'énergie libre d'Helmholtz a été conduit au chapitre II dans le cas du matériau 
biphasé sans prendre en compte l'aspect cristallographique de la déformation plastique. En 
appliquant ce résultat à un grain et en introduisant les relations IV.5 et IV.6, on obtient pour 
l'énergie libre contenue dans un grain l'expression suivante : 

[IV. 1 21 

où Sklmn désigne le tenseur d'Eshelby relatif à la forme des cellules exprimé dans le repère 

global de chargement (et non pas dans le repère cristallographique). 

c. Dissipation intrinsèque 

Depuis la relation 11.47, établie dans le cas général d'un solide contenant des frontières de 
discontinuité de la déformation plastique mobiles, on obtient, en introduisant les équations 
IV.7 et IV.8 : 

[IV. 131 

En adoptant l'hypothèse d'un glissement uniforme par morceau, la première intégrale de 
volume se scinde en deux parties. IV. 13 devient alors : 

u u h u . u  1 D = V ~ G S  ?I R. .  'J y, + ~ ( l - f ) o i j  R..  ?I y h  - [-(O$ + D ; ) R ~  [Yu]w,n, d~ [IV. 141 
A 

2 

La force thermodynamique associée au glissement yu  apparaît comme la projection de la 
contrainte interne sur le système de glissement. Cette force correspond à la cission résolue 
calculée pour chacune des phases séparément. La partie relative au mouvement de la 
microstructure de dislocation peut être développée en introduisant les opérateurs interfaciaux. 
On obtient la même relation que celle obtenue au chapitre II. 
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d. Forces motrices 

Les forces thermodynamiques associées à chacune des variables internes sont obtenues par 
dérivation de l'énergie libre par rapport à la variable interne concernée. 
L'expression de l'ensemble des forces motrices est donnée par : 

cissions résolues 

u u S r s  = Rijoi j  

=R: 4 Cijkl (Ekl - f  R i l  Y: - ( l - f ) ~ ; ~ Y l ) - ( l - f ) ~ ~  Y Cijki (Iklmn - s I < l r n n ) ~ ~ n ( Y ~  -y;) 

[IV. 131 

u u h  T h  = Rilog  

= R: Cijkl ( ~ k l  - f RzI Y: -(I-f)Rk( yh)+f  R,;I Cijkl (Iklmn -sklrnn ) R h n  (YY -7;) 

[IV. 141 

Les cissions résolues apparaissent comme la projection de la contrainte interne sur le système 
de glissement. 

forces motrices associées aux demi-axes 

1 
+ -f (1 - f)(y: - Y ~ ) R :  cijk1 klrnn 

2 da 

[IV. 151 

[IV. 1 61 

[IV. 1 71 
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forces motrices associées à l'orientation 

[IV. 1 81 

[IV. 1 91 

où si,,, désigne le tenseur dfEshelby exprimé dans le repère propre de la cellule et P,, la 

matrice de passage entre le repère propre de l'ellipsoïde et le repère global de chargement. 

force motrice associée au nombre de cellules par unité de volume 

Le calcul de l'énergie libre contenue dans un grain fait apparaître les mêmes propriétés que 
celle calculée au chapitre II. Cette énergie se décompose en deux parties, la première liée au 
chargement extérieur et l'autre provenant des interactions entre cellules et parois. 
On retrouve la non-convexité de l'énergie par rapport à la fraction volumique. Cette propriété 
peut être source d'instabilité, non pas de l'ensemble du matériau comme aux chapitres 
précédents, mais du grain. 

A chacune des forces motrices, on oppose une force critique représentant l'action des 
mécanismes dissipatifs. La détermination de ces forces fait l'objet de la partie suivante. 
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IV.2.2 Dissipation et forces critiques 

a. Cissions critiques et écrouissage 

Il peut y avoir glissement suivant le système u si sa cission résolue .ru est égale a sa cission 

critique TE : 

L'expression des cissions critiques et de la matrice d'écrouissage est basée sur les travaux de 
Muller et de Lemoine [M94], [L95]. 

De façon générale, en plasticité cristalline, la cission critique locale suivant un système de 
glissement u, r," , peut être reliée aux densités de dislocations suivant tous les autres systèmes 

pv par la relation suivante: 

où aUv est une matrice d'interaction donnant l'influence de la densité de dislocations suivant le 
système v sur la cission critique suivant le système u. 

l Les coefficients de la matrice au' ont été déterminés par Franciosi dans le cas d'un matériau 
CC [F83, F841. Leur valeur dépend de l'orientation relative des plans et des directions de 
glissement des deux systrmes considérés. Franciosi définit deux paramètres d'interaction 

1 (interaction faible et forte) correspondant aux conditions suivantes : 

interaction faible : les deux systèmes sont coplanaires, colinéaires ou possèdent des 
directions de glissement perpendiculaires. 

- Interaction forte : pour tous les autres cas. 

Dans notre cas, pour chaque phase, nous appliquons IV.22. On obtient les cissions critiques 
suivantes : 
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Au chapitre II, l'accent a été mis sur le fait que le matériau a un comportement homogène vis 
à vis de la densité de dislocations. Ceci se traduit ici (outre l'utilisation de deux lois de même 

type) par l'égalité des cissions critiques initiales T C  et des matrices d'interaction au'. 

Le taux de cission critique est obtenu en dérivant IV.23 et IV.24. On obtient ainsi : 

Pour compléter les lois d'écrouissage, il faut maintenant relier les taux de densité de 
dislocations aux glissements plastiques de chacune des phases. 
De façon formelle, on peut écrire : 

V W . W  V W ' W  

l ph = L h ~ ~ ~  + L h h ~ h  
[IV.28] 

La détermination des fonctions Lij est basée sur les observations expérimentales exposées au 
premier chapitre. On s'intéresse pour cela à la cinématique des dislocations et aux mécanismes 
d'accumulation et d'annihilation des dislocations au sein de la microstructure. 

- taux de densité de dislocations à l'intérieur des cellules. 
En considérant que la densité de dislocations dans les cellules reste faible, Muller [M94] 
propose pour la fonction Lss la loi suivante : 

avec 6'" désignant la matrice identité. 
L'influence du glissement dans les murs sur la densité de dislocations dans les cellules est 
supposée nulle. 

L;; = O [IV. 3 O] 

En résumé, l'évolution de la densité de dislocations dans les cellules est donnée par la loi 
suivante : 

- taux de densité de dislocations dans les murs. 
Le plus important réside dans l'évolution de la densité de dislocations dans les parois dans la 
mesure où c'est là que se trouve :a majeure partie des dislocations accumulées dans le 
matériau. 
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Les lois proposées par Muller pour les deux fonctions Lhs et Lhh sont les suivantes : 

v \V 6"" Y (v )  (v)w 
Lhs  = ~ - b P h  

ou 1" est le libre parcours moyen des dislocations du système w, y est la distance d'interaction 

des dislocations et AL). et A u w  sont des fonctions donnant l'influence des glissements 
suivant le système w sur l'annihilation des dislocations stockées suivant le système v. Ces 
relations sont basées en partie sur l'étude de la configuration simplifiée de la figure 11.5. Il faut 
pour la compléter introduire l'effet de la fraction volumique de cellule f sur le terme 
d'écrouissage non local. 

Dans l'équation IV.34, on retrouve le terme classique d'accumulation des dislocations fonction 
du libre parcours moyen. En plus de ce terme, Muller et Lemoine ajoutent un terme 
d'annihilation représentant le réarrangement et l'annihilation dans les murs provoqués par le 
flux de dislocations arrivant des cellules. Ce dernier aspect est surtout présent au cours des 
chargements complexes de type Bauschinger ou pseudo Bauschinger quand la polarité des 
dislocations stockées et celle des dislocations traversant les cellules sont opposées. 
Dans la relation IV.33, on exprime que le glissement dans les murs est essentiellement associé 
à de l'annihilation. La matrice A;;': pondère les effets d'annihilation en fonction des directions 
relatives des plans et des directions de glissement. 

En supposant à nouveau que l'annihilation se produit en majeure partie dans les murs de 
dislocations et qu'elle est associée au glissement dans les murs, le second terme de IV.32 est 
négligé. On ne garde que le terme d'accumulation relié au libre parcours moyen des 
dislocations. 

L'absence de résultats expérimentaux ou théoriques sur le calcul des termes de A#" nous 
amène à prendre une matrice d'annihilation avec tous ces termes constants et égaux à 1. 

En considérant IV.32, IV.33 et IV.34, le taux de densité de dislocations dans les murs 
devient : 

- loi d'écrouissage du grain biphasé 
En introduisant IV.3 1, IV.33, IV.34 dans IV.25 et IV.26 et en tenant compte de IV.35, on 
obtient les lois d'écrouissage suivantes : 
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Les expressions IV.36 et IV.37 étant issues de l'étude d'une configuration simplifiée, les 
termes suivants : 

L,, = p 2 b 2 ~ ,  [IV. 3 91 

deviennent des paramètres du matériau dont les relations IV.39, IV.40 et IV.41 donnent un 
ordre de grandeur. 
En introduisant ces nouveaux paramètres, les relations d'écrouissage deviennent : 

L'équation IV.42 impose de suivre l'évolution des densités de dislocations des parois suivant 
chaque système. L'impossibilité d'inverser la matrice a(")" ne permet pas a partir des cissions 
critiques de remonter aux densités de dislocations. 

Les hypothèses qui ont permis d'établir les lois d'écrouissage au chapitre II et dans celui-ci 
sont identiques. Elles sont basées sur les mécanismes de stockage et d'annihilation des 
dislocations présentes au sein de la microstructure. Ces hypothèses sont : 

la majeure partie des dislocations est concentrée dans les parois 
l'accumulation des dislocations est un mécanisme d'interaction entre les cellules et les 
parois. Les dislocations traversent les cellules et s'accumulent dans les murs. 
L'annihilation est essentiellement due au glissement plastique dans les parois 
provoquant un réarrangement important des dislocations. 

Le fait d'avoir introduit la plasticité cristalline permet de prendre en compte l'anisotropie 
intrinsèque à la polarité des dislocations. 
Le déplacement des dislocations étant connu pour chaque système de glissement au travers du 
tenseur de Schrnitd, il serait aussi possible d'introduire l'anisotropie du libre parcours moyen 



des dislocations induites par la forme des cellules de dislocations. Ce problème n'est pas 
abordé dans ce travail. 

b. Forces critiques opposées a l'évolution de la morphologie 

Les critères d'évolution de la morphologie et de l'orientation des cellules sont établis de la 
même façon qu'au chapitre II. 
L'ensemble des variables internes morphologiques est scindé en deux parties : 

les trois demi-axes 
les trois angles d'Euler 

Pour le calcul des forces critiques associées à chacun des groupes, on considère un seuil de 
résistance locale à la propagation de la surface. 
En reprenant le développement du chapitre II, on obtient pour chaque grain deux critères dont 
on rappelle ici l'expression : 

où A: est un tenseur ne dépendant que de la géométrie des cellules. Son expression est 

donnée par 11.151. Le vecteur G; est constitué des forces motrices associées aux rotations 

des cellules autour de leurs axes propres. Par les relations II. 153 et II. 154, il est possible de 
l'exprimer en fonction des forces motrices associées aux angles d'Euler. 

Pour l'évolution des demi-axes, le critère s'exprime de la façon suivante 

l'expression de A; étant donnée, les équations II. 155 et II. 156. 

La direction d'évolution de la morphologie est donnée par la loi de normalité en prenant 
comme fonction potentielle le critère lui-même. L'amplitude de l'évolution s'obtient par 
application de la règle de consistance. 

c. Conclusions 

Ayant décrit la plasticité par l'intermédiaire des systèmes de glissement, les critères 
d'écoulement ne portent plus sur la contrainte interne mais sur chaque cission résolue prise 
indépendamment. La cission critique suivant un système est reliée aux densités de 
dislocations sur chacun des systèmes au travers d'une matrice d'interaction. Vis à vis de cette 
variable intermédiaire le comportement du matériau est homogène. Les lois d'écrouissage 
sont obtenues en interprétant en terme de glissement et de dislocations les phénomènes 
d'écrouissage non local et d'annihilation liée à l'auto écrouissage des murs. 
L'expression du critère d'évolution de la microstructure et des forces critiques associées aux 
variables internes morphologiques est considérée identique pour chaque grain à celle utilisée 
au chapitre II. 
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IV.2.3 Equations constitutives 

La représentation du VER par un matériau polycristallin, avec pour chaque grain une 
représentation biphasée avec structure évolutive et écrouissage non local, permet de prendre 
en compte les contraintes internes d'ordre II et III. La première transition d'échelle (de la 
structure de dislocations vers le grain) fait intervenir les effets des contraintes intragranulaires 
et des mécanismes d'accumulation et d'annihilation des dislocations. L'aspect évolutif des 
cellules permet aussi de bâtir un critère d'évolution de la microstructure. On accède ainsi à 
l'orientation des cellules et, comme pour le modèle du chapitre II, on espère atteindre 
l'instabilité du matériau vis à vis de sa microstructure de dislocations. La deuxième transition 
d'échelle fait apparaître les effets des contraintes d'ordre II. Elle permet aussi d'introduire des 
textures initiales. On espère aussi pouvoir répartir la localisation du matériau sur plusieurs 
grains et obtenir un adoucissement en trajet dur, non pas brutal et généralisé comme dans le 
premier modèle, mais progressif et issu de la localisation d'un nombre restreint de grain 
ayant des orientations particulières. 

La fin de cette partie est consacrée à l'écriture des équations constitutives du modèle : 

a. Variables internes pour un grain 

Pour chaque grain, en considérant une seule famille de systèmes de glissement (1 10)(111) et 
en considérant le nombre de cellules par unité de volume constant au cours du chargement, 26 
variables internes ont été introduites : 

7;  : le glissement moyen sur la phase molle suivant le système u. 

7; : le glissement moyen sur les murs suivant le système u. 

RI, = 1 1 : vecteur contenant les trois angles d'Euler donnant l'orientation des cellules dans 

le repère global de chargement (et non le repère cristallographique). 

r a i  
R; = b : vecteur contenant la valeur des trois demi-axes des cellules. I I 
Les forces thermodynamiques associées à ces variables internes sont respectivement : 

r: : la cission résolue dans les cellules suivant le système u. 

TI : la cission résolue dans les murs suivant le système u. 

G u  : un vecteur contenant les forces motrices suivant les angles d'Euler. 
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Tp : un vecteur contenant les forces motrices suivant les demi-axes. 

b. Critères et lois d'évolution des variables internes 

Les critères d'évolution des variables internes sont : 
Pour les glissements dans les deux phases, le critère consiste à comparer la cission résolue à la 

cission critique 7: . 
Pour les angles et les demi-axes, la surface de charge est approchée par des ellipsoïdes, ce qui 
permet d'écrire IV.45 et IV.46. 
La direction d'évolution de la microstructure de dislocation est donnée par la loi de normalité 
en prenant comme fonction potentielle le critère lui-même alors que l'amplitude des 
évolutions est donnée par la règle de consistance. 

Les critères d'évolution des variables internes x fonctionnent de la façon suivante : 

c. Module tangent élastoplastique 

L'amplitude de l'évolution des variables internes est donnée par la règle de consistance qui 
dans notre cas s'exprime de la façon suivante : 

où i et j désignent l'ensemble des variables internes actives. 
Le taux de déformation plastique total du grain est fonction du taux d'évolution des variables 
internes : 

Le taux de contrainte du grain est donné par : 
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En introduisant les relations IV.47 et IV.48 dans IV.49, on peut calculer le module tangent du 
grain. 

i i j  = cgkl (lkimn -BL~U:,) E,, [IV. 5 O] 

Ce module est utilisé pour le calcul du tenseur de localisation permettant de passer du taux de 
déformation macroscopique au taux de déformation totale du grain. 
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IV.3 Résultats numériques 

Cette partie est consacrée aux résultats numériques de la simulation du comportement du  
matériau polycristallin à grains biphasés évolutifs. 

IV.3.1 Modèle simplifié 

a. Hypothèses simplificatrices 

Les résultats exposés dans ce chapitre sont obtenus pour une configuration simplifiée de la 
microstructure de dislocations et de la structure polycristalline. 

Dans l'objectif d'introduire les difficultés progressivement, le nombre de variables 
internes morphologiques est réduit à l'unité : Les cellules sont supposées sphériques et seule 
leur fraction volumique f est variable. 
La force thermodynamique associée à la fraction volumique est la suivante : 

La force critique associée à l'évolution de la fraction volumique se calcule à partir de la 
relation II. 1 19 appliquée au cas des cellules de dislocations: 

On obtient donc : 

[IV. 5 31 

La déformation plastique n'est décrite que par une famille de systèmes de glissement 
( c l  11> (110)). Cela permet de réduire les temps de calcul sans interférer de façon 
significative sur les résultats et les principales caractéristiques recherchées. Dans un 
développement futur du modèle, il sera bien évidemment nécessaire d'introduire la deuxième 
famille < I l l >  (112). 

Les grains sont supposés sphériques dans l'état initial. 

b. Méthode de transition d'échelle autocohérente et tenseur de localisation 

La transition du grain vers le polycristal est réalisée par la méthode de transition d'échelle 
autocohérente. 
La réponse de chaque grain est calculée en le considérant comme une inclusion noyée dans le 
milieu effectif correspondant au polycristal (figure IV.2). 
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Grain i 

\ 
Grain ii- l 

Milieu effectif 

Dans la méthode utilisée, le module effectif au pas n est le niodiile étastopIastique du 
polycristal calculé au pas 11- 1 .  Cette simplification par rapport tir1 schéma alitocohérent 
classique est envisaseable dans la mesure oii 
- au début du chargement le comportement du matériau est élastique Iiomogéne (module 
effectif= tenseur dcs  nodules élastiques). 
- les pas sont suSiÏsaniment faibles pour que le module élastoplastique n'2volue pas beaucoup 
d'un pas a I'autre. 

Le tenseur de localisation reliant la déformation totale macroscopiqiie i la déformation toralc 
du grain i est le suillant : 

avec 

p f f  
A1mnk~ = lrnnkl - mnkl 

L~~~ est le module lmnklétant le module élastoplastique du grain considéré et rnnkl 

élastoplastique du polycristal (celui du pas d'avant), et se calcule à partir des tenseurs 

de Green Gi, : 

L'expression du module élastoplastique du grain, explicitée de façon formelle par la relation 
IV.50, fait intervenir les effets de la microstructure de dislocations (écrouissage cinématique 
lié aux contraintes d'ordre III, écrouissape isotrope lié en partie à son terme non local, 
l'é\~olution de la morphologie.. .) 



IV.3.2 Simulations, chargements monotones et complexes. 

a. chargement monotone en traction uniaxiale 

On commence par simuler un essai de traction uniaxale. Pour des raisons liées au temps de 
calcul, le polycristal est représenté par 100 grains (texture « isotrope D). Les paramètres du 
matériau choisis pour la simulation sont regroupés dans le tableau suivant. 

Afin de minimiser les problèmes liés à la méthode de transition d'échelle autocohérente, on 
ajoute à la matrice d'écrouissage un terme Hff correspondant à l'évolution du seuil de 

propagation z! de l'interface en fonction de la fraction volumique f . La loi exacte introduite 
est la suivante : 

Chargement 

Comportement élastique 

Cission critique initiale 

Ecrouissage 

Forme initiale 
de la cellule 

Orientation 

Seuil de résistance 
morphologique 

- réponse du polycristal 

Sur la figure IV.3, ont été représentées la réponse contrainte - déformation plastique 
macroscopique du polycristal et la valeur de la contrainte moyenne dans chaque grain après 
10% et 20% de déformation. 

monotone E . . =  'J 

- - 

& O  O 
E 

O -- O 
2 

E 
O O -- 

- 2 - 

isotrope p = 80000 MPa 
v = 0.3 

TC =65.0 MPa 

Lss = 900 M P ~ ~  Lhs =1 .0e+6  M P ~ '  

Lhh = 0.05 

sphère de rayon 1 pm 

- - - - - -  

t! = 45 MPa 



Sur la figure IV.4, on a tracé l'évolution de la fraction volumique moyenne au cours du 
chargement ainsi que sa valeur dans chaque grain pour 10% et 20% de déformation. 

La localisation de la déformation plastique macroscopique est obtenue par la déstabilisation 
de la microstructure de dislocations de quelques grains seulement. L'activation de la fraction 
volumique dans ces grains provoque un adoucissement local qui tend à faire chuter le module 
élastoplastique du polycristal. 

20% de déformation 

Distribution après 
10% de déformation 

O - - -- -- - 

O 
- 

O O5 O 1 O 15 O 2 O 25 O 3 

EPeq 
Figure IV 3 réponse contrainte - déformation macroscopiqz~e obtenue pour une traction 

uniaxiale. 

Figure IV.4 : évolution de lafraction volumique moyenne de cellule avec la déformation 
plastique macroscopique. Valeur de la fraction pour chaque grain pour deux taux de 

déformation (1 0% et 20%) 
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La méthode de transition d'échelle autocohérente ne permet pas de suivre la réponse du 
polycristal pour des modules élastoplastiques effectifs négatifs. Pour cette raison, la parti des 
courbes correspondant à un adoucissement macroscopique du matériau ne peuvent pas être 
obtenues. 
Sur la figure IV.5, on représente les contraintes internes moyennes sur le polycristal dans les 
cellules et dans les murs. On constate que le contraste entre les contraintes internes 
concordent avec les mesures expérimentales de Mughrabi [M88]. La contrainte dans les murs 
est supérieure à deux fois la contrainte macroscopique. ce qui correspond à Lin contraste tris 
supérieur au contraste intergranulaire. 

O 0.05 O. 1 O. 15 0.2 0.25 

EPéq 
Figure IV. j : contraintes internes moyennes dans le polycristal 

Figure Ir 6 : valeur de lu force thermodynamique associée à lu morphologie dans chaque 
grain après 1 O et 20% de déformation. 



La figure IV.6 montre que le contraste concernant la force motrice morphologique de grain à 
grain croît avec la déformation plastique. 
Pour compléter cette étude, il faudrait maintenant refaire la simulation avec un nombre de 
grains plus conséquent (ex :5000) et voir s'il existe une corrélation entre la déstabilisation de 
la microstructure et la direction cristallographique des grains concernés. 
Pour mieux faire apparaître les effets de la microstructure et les couplages qu'elle entretient 
éventuellement avec la cristallographie, on doit introduire une forme de cellules ellipsoïdale et 
libérer son orientation. Ceci semble nécessaire dans la mesure oii au chapitre précédent, on a 
mis l'accent sur les couplages existant entre l'orientation et la forme des cellules d'un côté et 
l'apparition de la localisation de l'autre. 

comportement d'un grain 

Le grain choisi pour cette étude fait partie de ceux dont la fraction volumique s'active au 
cours du chargement. 
La figure IV.7 donne l'évolution de la contrainte moyenne et des contraintes internes en 
fonction de la déformation plastique moyenne et de celle sur chacune des phases. 

- o (MPa) 

Contrainte moyenne 

Figure IV. 7 : évolution, au cours du chargement, des contraintes internes dans un grain 

Les premiers pas des réponses macroscopiques montrent que le processus d'hétérogénéisation 
du grain sous l'action de l'écrouissage non local s'opère de la même façon que pour le 
premier modèle ( figures III :4a et III.4b). 
Aux alentours de 12% de déformation plastique moyenne du grain, commence une phase 
d'adoucissement. Les contraintes dans chacune des phases ne chutant pas, l'adoucissement 
provient d'un effet du taux de fraction volumique (troisième terme de l'équation IV.ll) .  On 
obtient un comportement local très proche de celui obtenu par le modèle du chapitre III. 
L'aspect plus régulier de l'adoucissement provient de la présence des contraintes internes 
d'ordre deux et du terme Hf,- de la matrice d'écrouissage. 



De même que pour le polycristal, la contrainte interne dans les murs est supérieure a deux fois 
la contrainte moyenne du grain. 
Les figures IV.7 et IV.8 montrent l'évolution de la fraction volumique et de sa force motrice 
associée pour le même grain. 

Figure I F 8  : évolution de la fraction volumique dans un grain nu cours cltl chargement. 

Figure I F 9  : évolution de force motrice associée à la fraction voltlmiqtle dans un grain au 
cours du chargement. 
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Comme pour le premier modèle, on constate que l'adoucissement du grain concorde 
effectivement avec l'activation de la fraction volumique. Celle-ci débute lorsque sa force 
motrice atteint le seuil de propagation. 

b. Chargements complexes 

Dans cette partie, sont étudiés deux chargement complexes : 

un essai de laminage suivi d'une traction uniaxiale dans le sens transverse (type dur) 
un essai de laminage suivi d'une traction uniaxiale dans le sens long (type pseudo 
continu) 

- Chargement complexe de type dur 

La figure IV. 10 montre la réponse contrainte-déformation obtenue pour un essai de traction 
uniaxiale après un laminage, la direction de traction étant perpendiculaire à celle du laminage 
(figure 111.27). 

Les valeurs du tableau IV. 1 sont conservées. Le taux de prédéformation est de 10%. 

Figure IV. 1 O : réponse contrainte déformation macroscopiqtie et évolution des contraintes 
internes moyennes dans les deux phases en fonction des déformation s plastiques moyennes 

Comme au chapitre III, on retrouve les trois points caractéristiques des chargements 
complexes. 

A- seuil de microplasticité : La réponse macroscopique quitte prématurément le domaine 
élastique pour un régime élastopldstique avec un module fort. 

B- la contrainte à la recharge correspondant en fait à la fin du régime de microplasticité. 
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C- la localisation de la déformation plastique apparaissant avec la déstabilisation de la 
microstructcire de dislocation de quelques grains du polycristal. 

On peut noter dès à présent que la prise en compte des contraintes internes d'ordre deux n'a 
pas permis d'améliorer l'allure des régimes transitoires pour les trajets durs. Le seuil de 
microsplasticité semble toujours sous-estimé et le pic de contrainte précédent la localisation 
de la déformation plastique macroscopique n'apparaît pas. 

L'adoucissement macroscopique du polycristal est provoqué par la déstabilisation de la 
microstructure de dislocations dans quelques grains. 

Les figures IV.12 et IV.13 montrent l'évolutioh des contraintes internes et moyennes dans un 
grain ainsi que l'évolution de la fraction volumique. 

-- - - - - - - --- - - 

Phase dure 

800 - - 

1 2 0 0 T  - - - -  - 

Y Phase molle 

Figure IV. 12 : évolution des contraintes internes et de la contrainte moyenne dans un grain 
subissant un adoucissement. 

Là encore, l'adoucissement est lié à l'activation de la fraction volumique. Au cours de celle- 
ci, le taux moyen de déformation plastique du grain est dû à l'effet direct de l'évolution de la 
morphologie (équation IV. 1 1). 
Dans le cas illustré ici, le grain subit une transformation complète. La partie de la courbe 
contrainte déformation plastique macroscopique située après la période d'adoucissement 
correspond quasiment au comportement de la phase molle seule. 
Bien que le terme Hti- de la matrice d'écrouissage soit identique, la croissance de la fraction 
volumique du grain est beaucoup plus rapide ici que dans le cas du chargement continu. 
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Figure IV. 13 : évolution de la fraction volumique pour zln graiiz. 

chargement complexe pseudo continu 

Avec le même jeu de paramètres, la figure IV. 11 donne les réponses contrainte - déformation 
moyennes pour chacune des phases et pour le polycristal. 

Figure IV. 13 : réponse contraintes-déformations pour un essai de traction uniaxiale dans le 
sens long après IO% de laminage. 

Phase dure 

2001 

~. -- .. -. - - - . . . - -- - - ~- -~ --  . . . . 

- . .. - .. -. - . ~.~ .. . - ~ ~~ 

. ~-~~ ~- - -~ --  - -A------- 
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Malgré un niveau de contrainte plus élevé que pour le trajet dur, on n'observe pas de 
localisation de la déformation plastique. La figure IV.14 montre que pour aucun grain. la 
force motrice morphologique n'atteint son seuil. Sur la figure IV.4, on voit l'évolution des 
forces motrices associées à la fraction volumique de chaque grain à différentes déformations 
plastiques macroscopiques et pour les deux chargements (dur et pseudo-continu). 

Traction transverse 
- - 

Figure IV. 14 :force motrice suivant la fraction volumiqt~e pour chaque grain et pour les deux 
directions de traction à O%, 1 %, 2%, j% et 10% de déformation 

On note que les forces motrices pour le trajet dur augmentent beaucoup plus vite, cette 
différence étant surtout sensible à partir de 5% de déformation. 

c. Conclusion 

Nous avons simulé les deux chargements complexes suivants : 

Laminage suivi d'un essai de traction uniaxiale dans le sens transverse correspondant à 
un chargement de type dur. 
Laminage suivi d'un essai de traction dans le sens long correspondant à un chargement 
de type pseudo continu. 

Qualitativement, on obtient de bons résultats concernant l'apparition de la localisation de la 
déformation plastique. Celle-ci est provoquée par l'adoucissement de quelques grains dû à 
l'activation de la fraction volumique de cellule. 
L'activation de la fraction volumique dans quelques grains (que l'on peut mettre en parallèle 
avec l'apparition de microbandes de cisaillement) fait chuter le module élastoplastique 
macroscopique permettant ainsi d'atteindre les conditions du critère de Considère concernant 
la localisation de la déformation plastique en traction. 



L'allure des régimes transitoires en trajet dur ne sont pas du tout reproduits par le modèle. En 
effet le seuil de rnicroplasticité est trop faible et le pic de contrainte obser\,é 
expérimentalement au début du second chargement n'apparaît pas. 

La localisation de la déformation plastique est obtenue par l'évolution de la fraction 
volumique de cellules dans plusieurs grains. Or, le jeu de variables internes morphologiques 
utilisé est trop pauvre pour décrire correctement ce qui se passe après la déstabilisation de la 
microstructure. En toute rigueur, il ne devrait pas être possible de suivre, par ce modèle, la 
réponse du matériau au-delà de la première fraction volumique activée. 
Néanmoins, les deux aspects communs entre la déstabilisation obtenue par le modèle et celle 
observée expérimentalement correspondant à la formation de microbandes, nous amènent à 
étendre tout de même la simulation jusqu'à la localisation de la déformation plastique 
macroscopique. Ces deux aspects sont ceux énumérés au début de ce chapitre, c'est-à-dire : 

la quasi-totalité de la déformation plastique est due à l'évolution de la fraction 
volumique 
la force thermodynamique associée à cette déstabilisation prend sa valeur la plus 
importante pour les trajets durs. 

On peut prétexter aussi le fait que cette localisation est obtenue par déstabilisation d'un faible 
nombre de grains. 

IV.4 Conclusions et perspectives 

Dans ce chapitre, on a mis en place un modèle du comportement élastoplastique des métaux 
polycristallins, en considérant des grains biphasés à microstructure de dislocations évolutives 
et écrouissage non local. A partir du modèle développé au chapitre II, on a réintroduit la 
structure polycristalline du matériau. Cela permet de prendre en compte les effets des 
contraintes internes d'ordre II et de décrire la plasticité par l'intermédiaire des systèmes de 
glissement cristallographique. 

Les résultats obtenus en chargements monotones et complexes montrent que la localisation de 
la déformation plastique macroscopique du matériau peut être obtenue à partir de la 
déstabilisation de la microstructure de dislocations de quelques grains seulement. 

Qualitativement, on obtient de bonnes tendances concernant la valeur des déformations pour 
lesquelles apparaissent les localisations. En effet il apparaît une localisation plus précoce en 
chargement de type dur qu'en chargement de type continu. 

La faiblesse du modèle réside dans la mauvaise représentation des régimes transitoires, 
notamment en trajet dur. Le seuil de microplasticité, lié au niveau de contraintes résiduelles et 
à la direction du second chargement, est souvent sous-estimé. Le pic de contrainte au début 
du second chargement n'est pas du tout reproduit. 

Dans la suite de ce travail, il s'avère nécessaire d'introduire des cellules de formes 
ellipsoïdales et de prendre l'orientation de la microstructure de dislocations comme variable 
interne morphologique supplémentaire (cf chapitre II). Pour mieux représenter ce qui se passe 
au début des seconds trajets de chargement, il est intéressant de prendre en compte 
l'anisotropie du libre parcours moyen des dislocations. 
Dans un deuxième temps, on doit améliorer la méthode de transition d'échelle du grain vers le 
polycristal. L'aspect non régulier des lois de comportement des grains : 
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adoucissement brutal. 
contrainte et écrouissage non local des murs lorsque que la fraction volumique 
s'approche de 1. 
etc. . . . 

peut générer de nombreuses difficultés numériques. De plus. le fait que l'on ne puisse pas 
suivre la réponse macroscopique du matériau au-delà de l'initiation de I'adoucissement, ne 
permet pas de simuler certains chargements complexes. 
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de la microstructure de dislocations dans une petite partie des grains. L'adoucissement dans 
un grain est obtenu par activation de la fraction volumique. Malgré l'introduction de la 
structure cristalline du matériau, l'allure des principaux régimes transitoires obtenue 
numériquement reste assez éloignée de celle observée expérimentalement. Ce défaut vient en 
partie de ce que la géométrie et l'évolution des cellules ne sont décrits qu'à partir d'une seule 
variable interne : la fraction volumique de cellule. 

Par la suite, il sera donc nécessaire d'introduire dans le modèle polycristallin des variables 
internes morphologiques d'orientation de la microstructure. 
A plus long terme, la simulation des processus de mise en forme va nous obliger à étendre le 
modèle aux grandes déformations. L'importance des termes additionnels apportés par la 
formulation en grandes déformations semble primordiale. 
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ANNEXE A l  

Etude de l'influence de l'auto-écrouissage des cellules sur les réponses macroscopiques et 
microscopiques du matériau. 

Les figures BI donnent les résultats obtenus par le modèle pour deux valeurs de LI  : 

Courbes (1) 

La valeur des autres paramètres étant celles du tableau III. 1. 
LI est un paramètre permettant de régler l'auto-écrouissage de l'intérieur des cellules. Celui-ci 

est relié par la relation de Taylor au taux de densité de dislocations pS des cellules. 
Lorsque ce terme est nul, on néglige les quelques dislocations qui restent à l'intérieur des 
cellules. La densité de dislocations de la phase molle reste constante pendant tout le 
chargement, ce qui explique que la contrainte interne dans les cellules reste constante. 
Pour les deux valeurs de LI, le contrainte dans la phase dure ne change pratiquement pas. 
En conséquence, la contrainte macroscopique est plus faible pour Li nul. 
L'écrouissage de la phase molle étant plus faible, sa déformation plastique ainsi que le saut de 
déformation plastique est plus important. La force motrice équivalente suivant les demi-axes 
croît quant LI diminue. 

Energie libre 

f l  
Accroissement de l'incompatibilité 
plastique entre cellule et paroi 

Hausse des contraintes internes 
dans les murs 

Ecrouissage cinématique 

Une dislocation 
arrivant dans le mur 

Dissipation 

1 Accroissement de la densité de dislocations 
dans les murs 

Hausse de la limite d 'écoulement des murs 

Ecrouissage isotrope 

Figure Blf : Effets provoqués par une dislocation arrivant dans les parois. 



1 Figure B l  a: 
contrainte-déformation macroscopiques 

Figure Bl  c: 
contrainte interne-déformation plastique 

4 - TPéq ( M P ~ )  

(2) 
3 .  (1) 

2 

1 ' 

O 
O 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.4 

Figure B l  b: 
densités de dislocations 

E, 

Figure Bl  d: 
saut de déformation plastique 

Figure Bl  e: 
force motrice morphologique équivalente 
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La courbe Contrainte-déformation macroscopique possède une asymptote horizontale. Cette 
saturation est obtenue par compensation des effets de l'écrouissage non local (accumulation) 
et de l'auto-écrouissage des murs (annihilation). 
La figure B l f  montre qu'une dislocation ayant produit du glissement dans les cellules à deux 
effets : 
- Augmentation de la densité de dislocations provocant un durcissement des parois. 
- Accroissement de l'incompatibilité plastique entre les murs et les cellules accentuant les 

contraintes internes. 

Dans le cas où la contrainte macroscopique sature, le taux de contrainte qui en résulte est 
inadmissible pour les murs. Il en résulte instantanément du glissement dans les murs. A ce 
glissement est associé une relaxation des contraintes (diminution de l'incompatibilité 
plastique) et une chute de la densité de dislocations sous l'effet de l'autoécrouissage. La 
saturation de la contrainte macroscopique est obtenue quand le taux de densité de dislocations 
dans les murs résultant des différents effets et nul. 



ANNEXE A2 

Etude de l'effet d'un coefficient d'accommodation dans le calcul du terme d'énergie libre lié 
aux interactions cellule-paroi 

a. Energie libre et forces motrices 

A partir de la relation 11.72, on introduit un coefficient d'accommodation pour réduire les 
effets dus aux interactions cellule-paroi. Ce coefficient permet de corriger en partie la 
surestimation des contraintes internes issues du calcul d'Eshelby Kroner qui suppose un 
champ de déformation plastique uniforme dans l'inclusion. 

La nouvelle expression de l'énergie libre est la suivante : 

A partir de cette relation, on obtient l'expression des forces motrices associées aux variables 
internes suivantes : 
- Contraintes internes 

- Forces thermodynamiques associées à l'orientation des cellules 

- Forces thermodynamiques associées aux demi-axes 
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où P est la matrice de passage du repère propre de l'inclusion vers le repère global de 

chargement et aep*est le saut de déformation plastique exprimé dans le repère propre de 
LI 

l'inclusion. 

b. Applications numériques 

La figure B2.1 montre les réponses contrainte-déformation macroscopique et dans chaque 
phase obtenues pour un coefficient d'accommodation de 1 .O et de O. 1. 

isoo - o (MPa) 

O 

O O 05 O 1 O 15 O 2 0 25 O 3 O 35 

EPéq 

Figure B2.1 : Réponses contrainte-déformation macroscopique et dans chaque phase pour 
deux valeurs du coeflcient d'accommodation. 
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Ces courbes sont obtenues pour des cellules sphériques. A part la forme des cellules, les 
paramètres du modèle sont ceux du tableau III. 1. 

La courbe représentée sur la figure B2.2 montre que le coefficient d'accommodation a surtout 
une influence sur le saut de déformation plastique. Celui-ci étant plus important on obtient 
une contrainte macroscopique et surtout une force motrice équivalente associée à la 
morphologie plus important quant a est petit. 

Figure B2.2 : Evolution du saut de déformation plastique en fonction de la déformation 
plastique macroscopique pour les deux valeurs du coeficient d'accommodation. 

Pour a = 0.1, on remarque qu'au début du chargement, le stade où seules les cellules sont en 
plasticité est très marquée. 
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Figure B2.3 : Evolution de la force motrice équivalente suivant la morphologie en fonction de 
la déformation plastique macroscopique pour les deux valeurs du coefficient 

d'accommodation. 
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Effet de l'orientation initiale des cellules de dislocations sur le comportement du matériau 
obtenu numériquement 

Pour débuter une simulation, il nous faut prendre une morphologie et une orientation de 
cellule initiale. La valeur des demi-axes est issue des observations expérimentales dans la 
mesure où la non-convexité de l'énergie libre par rapport à la fraction volumique ne nous 
permet pas de trouver numériquement une configuration représentant un minimum d'énergie. 
L'orientation des cellu!es est choisie arbitrairement. Le seuil de propagation de l'interface 
cellule-paroi associé à la rotation des cellules est choisi faible. Ceci permet aux cellules de 
prendre très rapidement l'orientation représentant un minimum d'énergie [I98]. Il faut 
toutefois vérifier que les valeurs initiales choisies n'influencent pas les résultats. 
Pour cela, nous simulons un chargement en cisaillement en prenant différentes valeurs 
initiales pour les angles d'Euler fixant l'orientation de la microstructure. 
Les paramètres du modèle utilisés pour cette simulation sont rappelés dans le tableau suivant: 

Tableau B3.1 : Paramètres du modèle, chargement en cisaillement 

Chargement 

Comportement élastique 

Limites d'écoulement 

Ecrouissage 

Forme initiale de 
l'ellipsoïde 

Seuil de résistance 

morphologique 

Les résultats exposés sur les figures B3.1 et B3.2 sont obtenus pour les valeurs des angles 
d'Euler rassemblés dans le tableau B3.2 

monotone 

p = 80000 MPa 
v = 0.3 

Y: = 200 MPa 

Li = 10 M P ~ ~  L2 = 1.5 106 M P ~ ~  L3 = 5.0 s = 0.7 

a =  3.0 e-6 m b =  3.0 e-6 m c = 1.0 e-6 m 

a a 
zcp = 100 MPa zc = 0.01 MPa 

Tableau B3.2 : Triplet d'angle d'Euler utilisés pour l'étude de l'influence de l'orientation 
initiale de la microstructure 

(50°,77",38") 
Courbes (4) 

(Ti , 0 2 )  (Io0,  30°, 70") 
Courbes (1) 

(40"' 50°, 47") 
Courbes (2) 

(72", 22", 15") 
Courbes (3) 
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Les résultats montrent que l'orientation initiale des cellules n'a pas d'influence sur le niveau 
de contrainte macroscopique. On pourrait montrer également qu'elle n'a pas d'effet sur le saut 
de déformation plastique, le niveau des contraintes internes et la force thermodynamique 
équivalente suivant la morphologie. 

......... +- Les quatre courbes 
sont confondues 

Figure B3.1 : Contrainte macroscopique équivalente pour différentes valeurs de l'orientation 
initiale des cellules (essai de cisaillement) 

Figure B3.2 : Evolution de l'orientation des cellules sur les premiers pas de plasticité pour 
différentes valeurs initiales des angles d'Euler (ql , $,q2 ) 
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Les cellules s'orientent très rapidement suivant leur direction idéale. La valeur initiale de 
l'orientation n'ayant aucun effet significatif. 
Dans les résultats présentés, nous ne traçons pas l'évolution du troisième angle d'Euler dans 
la mesure où nous avons adopté une forme axi-symétrique pour les cellules. 
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