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Introduction générale au dossier de candidature a I'habilitation a diriger des
recherches

L'habilitation a diriger les recherches (ou HDRhf&we a son détenteur la possibilité de diriged'etcadrer de
facon autonome des travaux de recherche. Le dadsieandidature est constitué pour obtenir cetragmé |l

sert de support a I'évaluation globale. Dans detteduction, une courte présentation du candidaeffectuée
puis on rappelle les directives concernant le cantdu dossier de candidature. Consécutivementdigue le
choix et I'organisation retenus pour ce documerdashelidature.

1 Présentation du candidat

1.1 Etatcivil
= Laurent TABOUROT né le 11 mars 1965 a Clermont d&ise.
= Marié, sans enfant.
= Domicilié a Annecy, France.

1.2  Position administrative
= Maitre de conférences a |'Université de Savoie depans.
» Rattaché au Laboratoire de Mécanique Appliquée @EAjéde L'Ecole Supérieure d'Ingénieurs
d'Annecy pour l'activité recherche.
» Rattaché au département Génie Mécanique et Prqdecte I'Institut Universitaire de Technologie
d'Annecy le Vieux pour l'enseignement.
= Responsable scientifique de I'équipe "plasticiiétaitine” du Laboratoire de Mécanique Appliquée
depuis 1 an.
= Responsable pédagogique de la Maitrise de Techrdldécanique de I'Université de Savoie depuis 4
ans.

1.3 Cursus

Apreés l'obtention d'une licence et d'une maitrisel'dniversité Paris 6, en 1985 et 1986, j'ai é@téia au
concours externe de l'agrégation de Génie Mécamqui87.

J'ai débuté mon activité de recherche scientifigaiela préparation et I'obtention d'un DEA de Mégae de
I'Institut National Polytechnique de Grenoble (INP&ntre 1988 et 1992, j'ai préparé une thése déodat en
tant que boursier docteur ingénieur du CNRS puisrme Attaché Temporaire d'Enseignement et de Reoberc
Ce travail portait principalement sur I'étude dumpoertement élastoviscoplastique du monocristal reamdgs
transformations. J'ai obtenu le diplome de docwuMécanique de I'INPG en 1992. La méme annéegtiai
recruté comme Maitre de conférences a I'Univedgt&avoie. Je suis rattaché au département Gémianidgie
et Productique de l'Institut Universitaire de Tedlogie (IUT) d'Annecy le Vieux. En paralléle, j'engne
également a I'Ecole Supérieure d'Ingénieurs d'Anmacfiliere Maitrise de Technologie Mécanique.siis
également responsable pédagogique de cette filléxeerce mon activité de recherche au sein durhtdice de
Mécanique Appliquée intégré a I'Ecole Supérieurggédhieurs d'Annecy. Ce laboratoire comporte dejipes.
Jai intégré I'équipe de recherche dénommée imitiaht “critere limite en emboutissage des matériaux
métalliques en feuilles".

Mes travaux de recherche sont essentiellement siwéke comportement plastique des matériaux metet
destinés a I'emboutissage. Je suis actuellemguansable scientifique de I'équipe.

2 Ce qu'est I'nabilitation a diriger les recherches
L'habilitation & diriger les recherches est un d@fipt que peuvent obtenir les maitres de conférénapsés
guelques années d'activité. Cette habilitation tgmeod'un niveau élevé caractérisé par :

» Une démarche originale dans un domaine scientifique

» La maitrise d'une stratégie autonome de rechembetsique

» La capacité a I'encadrement de jeunes chercheurs
Il autorise, par la suite, les maitres de confé@srmbilités a encadrer de facon autonome de jelmegsheurs
en phase de préparation d'un doctorat.
L'habilitation s'obtient aprés expertise d'un doeotrappelé dossier de candidature et une soutexaveat un
jury composé de membres reconnus pour leurs comgeEgedans le domaine scientifique du candidatagjits
donc ici de preciser et justifier le contenu dedossier de candidature a une habilitation a dirigerecherches
dans le domaine de la mécanique{88ection).
L'article 4 de l'arrété du 23 novembre 1988 relatifhabilitation & diriger des recherches stipgle "...le

! ou plus généralement les docteurs és sciences.
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dossier de candidature comprend soit un ou plusieuvrages publiés ou dactylographiés, soit unielosie
travaux, accompagnés d'une synthese de l'activightifique du candidat permettant de faire apparaitre son
expérience dans I'animation d'une recherche..."

La synthese que le candidat doit présenter, dditrenen évidence les activités de recherche, notmeelles
effectuées depuis le doctorat, I'obtention de etsitie recherche, la direction d'étudiants de skebtroisieme
cycle, les projets de recherches futurs.

Pour tenir compte de ces différents élémentspfganisé le document support de ma candidatura d&cbn
suivante.

Le corps principal du rapport est dédié a la présentation générale de l'actiéitéecherche. Celle-ci est centrée
sur la caractérisation et la modélisation de Istmlaé a froid des métaux. Les différents travaifectués sous
ma responsabilité depuis I'obtention de la théses tlacadre d'encadrement de stages de maitrige eDfhése
sont présenteés.

Afin de ne pas limiter la portée de cette synthaéseseul objectif de I'obtention de I'habilitatiordidiger les
recherches, différentes options de présentatiatieethoix de contenu ont été retenues. Par exenaple k&
partie synthése, les concepts généraux propresaguehsujet sont donnés de facon exhaustive endasis
travaux personnels originaux. Le lecteur accoutamédifférents concepts de la plasticité pourramediement
directement lire les parties originales.

L'objectif est également a tous les niveaux degmi@s autant que faire se peut les liens entralifé&rentes
théories phénoménologiques et physiques afin deeptér une vision unifiée et cohérente de la [iasti
Certains travaux originaux présentés dans ce rapfmrt pas encore fait I'objet de publication pantre pour
d'autres, j'ai repris les textes de certaines patiins déja éditées, auxquelles j'ai fortementrimré. Ces textes
ont été harmonisés, non seulement sur le planatetions mais aussi des concepts afin de présentenvrage
le plus cohérent possible.

Dans cette partie, figurent également les persgEi moyen terme de ce travail sous forme d'ujetpde
recherche s'appuyant sur les ressources actuellesaratoire.

J'ai reportédans différents volets indépendantda liste des publications personnelles, la lite encadrements
et des contrats obtenus, les éléments permettansitder l'activité recherche tant sur le plan nzilo
gu'international.

Le dossier se termine par une conclusion générale.
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SYNTHESE DES TRAVAUX

VERS UNE VISION UNIFIEE DE LA PLASTICITE CRISTALLINE

période 1992-2001

Laboratoire de Mécanique Appliquée
Ecole Supérieure d'Ingénieurs d'’Annecy
Université de Savoie
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Introduction sur l'activité recherche

Ayant intégré I'équipe travaillant initialement $emboutissage et la recherche de critéres lindigelocalisation
de la déformation du Laboratoire de Mécanique Apme (LMécA), les principaux themes développés dans
cette synthése sont donc liés de facon récurretéen@outissage. Depuis une vingtaine d'année esredjeux
majeurs de la recherche dans ce secteur est diotésmprédictions numériques fiables de la miséeme pour
réduire les colts de développement des outillag&s)x maitriser le procédé et connalitre les canatitfies du
produit réalisé. La simulation numérique impligeerécours a de multiples champs de compétencese éu
frottement, étude de la localisation de la déforomatmise au point de méthodes numériques pré@ses
rapides... Elle nécessite aussi le développementatiies performants pour décrire le comportemerstipize
du matériau jusqu'a la localisation de la déforamafstriction) ou I'apparition de plissements dédla. Malgré
les efforts déployés, malgré la qualité des ouatilsiels, il est frappant de constater combien tédigtions des
codes de simulation sont généralement éloignéds idalité expérimentale, méme sur une opératiomide en
forme assez simple au prime abord. Il y a donc néedle difficulté & simuler correctement toute wamme
d'opérations impliquant une histoire complexe démiaul.
Des améliorations doivent étre apportées pour gsi@ltils de simulations puissent étre utilisésea@ment et
fiablement par les industriels. Les différents domaa impliqués rendent conséquemment les causes de
l'insucceés nombreuses. C'est sous l'angle pluenstle I'étude et la caractérisation du compoetgmplastique
gue j'ai souhaité contribuer a fiabiliser les siatigins numériques.
La difficulté est alors de prendre pied dans urgeigiine déja relativement ancienne ou différeriesles de
pensée (associées a différents auteurs: Arriewt]aB Brunet, Considere, Cordebois, Hill, Marcaka
Teodosiu...) générent des modélisations qu'on a limabitude d'utiliser sans forcément trop de renese
question. De surcroit, la maitrise de ces mod@isst requiert I'assimilation de nombreux concepts e
hypothéses sous-jacents difficiles a réaliser danemps restreint. La modélisation du comporteméastique
est un champ disciplinaire a la fois vaste et point
Le travail réalisé comporte deux points principalbans un premier temps, on s'attache a utilisehdarie
classique pour en cerner le potentiel et les lisniteapparait alors que les modélisations tradiiteles sont
essentiellement phénoménologiques et considéremtatériau comme une entité mathématique idéalde Cet
modélisation "oublie" le plus souvent les progr#physiques du matériau responsables de la [s@est
comme si, a partir du simple fonctionnement apdadem moteur, on essayait de modéliser son compmnt
sans faire analyse de son comportement internée @etdélisation quoique rustique est efficace. Bepeut
cependant avoir un degré de précision suffisant ptva utilisée dans des simulations de plus es jplécises.
Il existe une voie alternative qui tend maintenanse développer largement. La plupart des progriété
macroscopiques ne peuvent en fait étre comprigésjtps voire optimisées qu'en intégrant les phémas et
mécanismes intervenant a une ou plusieurs échefi@seures. La modélisation dite multi échellecessite
donc en partant du niveau macroscopique et en @aotaux échelles inférieures

= une analyse de I'échelle pertinente de descriglidmentaire,

= ['étude et I'analyse des mécanismes actifs a éetielle,

= |a mise en place de transition d'échelles pouriélabmodéle macroscopique.
C'est ce type de modélisation appliqué a la desmnigdu comportement plastique des métaux qui estcd
proposé dans un second temps.
Cette synthese d'activité est organisée de la fagvante.
Un premier chapitre définit les notations, met &ce les différents concepts et effectue les rapges théories
utilisées dans le reste de l'ouvrage.
Dans une deuxiéme partie, on aborde la plastiaiés d'angle phénoménologique classique par l'étude
approfondie de deux modes de déformations : latidracet I'expansion. Tous deux sont présents las d
I'opération de mise en forme de produits laminéselQues principes clairs sont alors mis en évidetesilisés
avec succes pour réaliser la simulation d'opératib@mboutissage, notamment dans le cas simpleatiFiaux
isotropes. La modélisation du comportement plastide matériaux plastiquement anisotropes ou d'tipgsa
plus complexes semble par contre moins évidente.
Ceci justifie la voie paralléle a la modélisatidmépoménologique qui est proposée dans le chapibarss cette
partie, on expose les principes de mise en ceuvita a®délisation multi échelles. En appliquant peacipes
au cas des matériaux de structures cubiques adao&ges, on aboutit & la détermination de relatghysiques
identifiées relativement simples pour décrire lmportement plastique du monocristal.
La derniere partie enfin, montre que I'utilisatide ces lois pour la prédiction du comportement rdgafs
polycristallins est possible. Ce résultat illustnedestement que les modélisations multi échelleslasent a
des résultats exploitables et ont certainementaniadans la science des matériaux.
La conclusion effectue un bilan critique sur ceaibet permet d'envisager les perspectives ass®éi&in projet
centré sur la modélisation multi échelles. Les aspstratégiques et les contingences matérielleségmlement
intégrés. Cette toute derniére partie constitymdget de recherche associé a cette demande i,

-9-
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PARTIE 1 Aspects généraux, Notations et Rappels

On précise ici les différentes notions qui sonteséaires lorsqu'on aborde la modélisation du compent
plastique. On précise tout d'abord les différentstions et résultats mathématiques largemenségidans ce
domaine (les vecteurs, les tenseurs...) puis on piedes résultats expérimentaux essentiels sunddsg'est
construite la vision actuelle de la plasticité. Lafinitions originales des grandeurs usuelles dansas
unidimensionnel (contrainte et déformation) sorppedées. L'extension au cas tridimensionnel estiens
effectuée. Enfin, on aborde la modélisation du comgmnent plastique en montrant comment on établiich
général entre tenseur des contraintes et tenseutélermations. Quelques modélisations de référgoaealors
présentées.

Bien entendu, tous les résultats ne sont pas pésseddn livre complet n'y suffirait pas ! Il s'agie donner
simplement les éléments fondamentaux significatifsspensables a la compréhension des thémes g¢ésio
dans l'ouvrage. Le lecteur "spécialiste” peut saatisde lire cette premiéere partie.

Notations et rappels élémentaires

Les résultats sont rappelés sans démonstratiomiligu qu'on étudie occupe a l'instant t=0 un domed2 de
l'espace euclidien usueE . L'espace vectoriel tridimensionnel associé edt néd. Les vecteurs dev
(déplacement, vitesse...) sont notés en gras. Onidéliors les différents opérateurs suivants.

Le produit scalaire de deux vecteurs est noté fv.
Un repére cartésien est composé d'une base orthémodeV : {e,}={e,,e,,e;} et d'un point origine O.
Alors, e, (&, =J,,, km=1,23
ou:
_ [1pourk =m

km {0 pourk # m
et J,,, est désigné par "symbole de Kronecker".
Le vecteurOM est appelé vecteur position du poMt appartenant a I'espace euclidien. Les composdhtes
vecteuru sont les trois réels uniqguement définis par latieh : u = u,e; +u,e, +uze;. Le vecteuru est défini
par ses trois composantes relativement a une lmseéd. Ainsi, (1;,u,,u;) est une représentation de par
rapport afe, } .
La notation vectorielle et la notation indiciellens simultanément utilisées dans ce rapport. Ldosqutilise la

notation indicielle, la convention d'Einstein estpdoyée. La sommation est implicite lorsque danfofanule
des indices sont répétés. Les indices sont alqgmsosés décrire I'ensemb{e,2,3}. Par exemple su et v sont

deux vecteurs représentés respectivementauj,u;) et (v;,V,,v;) alors le produit scalaire s'exprime selon
la convention d'Einstein :

UV =u, Vv =Uvy + UV, +UgV3. (1)

Le produit vectoriel de deux vecteura et v est notéu xv. En fonction des composantes, il est défini par :

UXV = (UpVg —UgV,)ey = (UpVg —UgVp)e, + (U, —Uyv,)es, 2

Un tenseur du second ordfe est une application linéaire qui assigne a chagateuru de I'espace vectoriel
un unique vecteuv : v=Au.

L'ensemble de tous lésnseurs du second ordraléfini surV est appelél. . On définit les opérateurs suivants
sur L.

La somme de deux tenseuré\ et B appartenant & est définie par :
(A+B)u=Au+Bu, (3)

et leproduit d'un tenseur A appartenant & avecun réel a par :

(aA)u =a(Au), (4)

-11-
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L'espaceL muni des deux opérations est également un esgateriel. Le tenseur unitairg et le tenseur nul
0 sont alors définis par les relationdu =u et Ou=o0 quel que soiu 0V et o est le vecteur nul.

Le produit tensoriel de deux vecteurdd et V, noté [ est le tenseur du second ordre défini par:
(uOv)w =u(viv) quel que soitw OV
Les produits tensoriels, Oe,,, k,m= 123 forment une base de. Chaque tenseur de s'écrit :

A=A.e Oe,. (5)
Les neufs composantes,,, sont les composantes cartésiennes du tense@®n montre que
A<m = ek qum) ' (6)

Siv=Au, alorsv, = A, Un
Le produit de deux tenseursA et B est défini par la regle :

(AB)u = A(Bu) quel que soiu 0V, (7)

(AB)km = Akpom

Le tenseur transposé&'un tenseuA = Ae, e, se défini par :
AT =A.,e Oe,, 8
Un tenseur du second ordre est symétriqua 'si= A et un tenseur est antisymétriquefsi = —A . Les parties
symétriques et antisymétriques d'un tens&usont alors définies par :
Asym:E(A_i_AT) (9)
2
asym _ 1 T '
A ==(A-A")
2
Si on prend un tenseur antisymétriqg€®, il existe un unique vecteuw tel que: Qu=®Xu avec
0 =-Qye +Q3e, ~Qyye;3
La trace du tenseur A est le nombre réel :

trA = Apn, (10)

Le produit scalaire de tenseur®\ et B est le nombre réel ;

AB=tr(ABT)= A, By (11)

Le déterminant du tenseurA est défini par :

detA =det[A,], (12)

ou [A,,] estla matrice des composantes cartésienneh d&i detA # 0, il existe une transformation linéaire
inverse A™! deV telle que siv=Au alorsu=A"tv, O(u,v)OV?. De ces deux équations, on déduit que :
AAT=ATIA=1

A! est appeléenseur inversede A .
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Un tenseurQ est appeléenseur orthogonalsi :
QQT =lou Qkamp = ka
Pour ce type de tenseur, omlatQ = +1. Chaque tenseur orthogonal admet un tenseur mveds* = QT

Un nombre réell estvaleur principale du tenseurdu second ordré s'il existe un vecteur unitain@ tel que
An = An. Dans ce ca$) est appelé direction principale correspondantwaleur A . On peut montrer que #

est symétrique, alors il existe une base orthoner{‘ng, nz,n3} et 3 valeurs principaled;, A, et A; de A
telle que :

3 (13)
A =Z/]knk an .
1

Ce théoréme est trés important pour I'étude dédesotiéformables car on utilise plusieurs tenssymstriques
(déformation et contrainte).
Si X;,X,, X5 désignent les coordonnées cartésiennes d'un FOIME relativement & ce repére, la position
x = OP s'écrit :x = X
La dérivée partielle est note%(%x =(0, . Une fonction qui affecte & chaque poiRt]E un scalaire, un

‘ ,
vecteur ou un tenseuP(P) est appelé champ scalaire, vectoriel ou tensdiek désigne un champ scalaire.
alors legradient de Fest le champ vectoriel défini par :

grad(F) =F ey, - (14)

Soit u un champ vectoriel.e gradient de u est le tenseur du second ordre :

grad(u) = Uy . (15)

La divergencede u est le champ scalaire :
div(u) = tr(grad(u)) = U - (16)

On définit le gradient symétrique de par :
17)

sym _

1
grad(u) E(uk,m +um,k)ek Dem'

Déformation des métaux : considérations élémentaire s
Les premiers concepts liés a I'étude du comportegiastoplastique des métaux sont établis histergnt a
partir de l'essai de traction. On utilise cet esdai de préciser les notions initiales attachéd'&tade et la
modeélisation de la plasticité des métaux.

B-a ba

On distingue (au moins) deux modes de déformatis datériaux métalliques soumis a un chargement. Le
mode élastique (figure 1) correspond a un chargemeinne provoque aucune modification de forme spre
disparition de la force appliquée.

A A A A A

avant chargement pendant chargement apres chargement

Figure 1 : Cas d'une déformation purement élastique.
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L'augmentation de la valeur de la charge condy&rdir d'un moment donné, a l'observation d'urferdgéation
permanente ou plastique (figure 2) apres suppreskichargement.

& A'@ Y

avant chargement pendant chargement apres chargement

Figure 2 : Cas d'une déformation permanente ou plastique.

Il existe de nombreuses facons de déformer lesriaai€pour obtenir et étudier la déformation plasé.
L'essai le plus utilisé jusqu'a maintenant est sarcsin doute I'essai de traction. Il se pratiquenayen d'une
machine d'essai (figure 3). Il a été largementiguaten raison de sa simplicité de mise en ceuweesubcroit,
I'homogénéité apparente des déformations au ceufegbai (dont une mesure est donnée par un extene)
rend plus aisée l'analyse des résultats.

Figure 3 : Machine de traction de type Instrom 50 kN utilisée pour la plupart des essais au
laboratoire.

C'est a partir des résultats d'un essai de tragtiemous allons définir les premiers conceptsésipour I'étude
du comportement des matériaux ductiles lors derdeftions imposées a froid.

L'éprouvette est installée entre le mors fixe anles mobile. Le déplacement de la traverse maiteaine la
déformation contrélée de I'éprouvette. L'effort lappé est mesuré au moyen d'une cellule de forcetéeoen
série entre le bati et un des mors. Les deux aspeesure d'effort et mesure de déplacement, sonoliaux.

Ce sont les seules grandeurs directement mesuralrias essai de ce type. Toutes les autres gremdeua

mécanique sur lesquelles nous reviendrons (cotdradéformation...) sont le résultat d'un calcul &ipde ces
grandeurs initiales. Cette conversion est effectdées le cadre d'hypothéses définies (homogéndiess
déformations par exemple). La courbe caractéristiguce-déplacement obtenue lors d'un essai dgotmasur

un matériau métallique dépend du matériau utilis&emple de la figure 4 est issu d'un essai alurflinium de
pureté 99,5%. C'est un matériau ductile : il suppde grandes déformations plastiques sans ruptutale.
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1000 F(N)
800
600

400 déformation plastique

deformation (g
élastique

O I I I 1
0 10 20 30 40

Figure 4 : Courbe force appliquée - déplacement de traverse d'une éprouvette polycristalline
de traction A199,5 déformée en traction a la vitesse de déformation & =10-3s1.

Cette courbe s'interpréte de la facon suivante.dessous de 300 MPa, les déformations sont élastique
Lorsqu'on relache la charge, I'éprouvette repremdosme initiale. Au-dessus de 300 MPa, la défoionat
devient plastique. Un allongement permanent irgibés est mesuré aprés suppression de la charge.
L'accroissement de la déformation plastique néeekaugmentation de la charge appliquée. Ce phénerde
durcissement est appelé écrouissage. Les défommma#tastiques restent trés inférieures aux défiomsat
plastiques ; elles sont a peine perceptibles hdléxde la figure. En fin d'essai, pour des défdioms plastiques
importantes, il se produit une localisation de édodmation qui conduit progressivement a la rupt®lesieurs
causes en sont a l'origine. Les conditions auxtéisnont par exemple une incidence sur la locatisatie la
déformation. Elle est également imputable a unent&edle modification des mécanismes internes de
déformations. On utilise, par exemple, le termeoemahagement lorsque des micro fissurations se dgpeltd a
I'intérieur du matériau et conduisent a une modiftn de ses propriétés plastiques apparentesudespuvent
traduite par une diminution de I'écrouissage maoyen)

La courbe force-déplacement n'est absolument pgams@éque au matériau. On définit alors des grardeu
spécifiques dans le but d'obtenir des relationépeddantes des conditions d'essai. On utilise ksrgrandeurs
contrainte (liée a l'effort) et déformation (liéa déplacement) présentées dans les paragraphesitsuita
relation entre la contrainte et la déformation ddercomportement local intrinséque du matériau.

Mesure de déformation
Pour s'affranchir (partiellement) des conditionsmgétriques de l'essai, on définit une mesure derahéttion.
On appelle AL l'allongement en traction d'une portion, de I'éprouvette non-déformée. La mesure de
déformation longitudinale est, par définition, &pport de l'allongemerL divisé parl,. On obtient alors la
déformation nominale de I'éprouvette.

. AL (18)
LO

Une autre mesure de la déformation, largemensééliest la déformation logarithmique ou déformati@ie.
AL 19
g, =In+—), (19)
L0
Bien slr, ces mesures sont représentatives du ctenpent local si la déformation est homogene dans |
longueur Ly. Alors, on suppose que la déformation en un pegttla méme que celle calculée a partir de
I'extensometre. Pour assurer une homogénéité temes déformations, on est amené a réaliser desv@ites

dont les formes concentrent la déformation danszone calibrée (ou zone utile). La figure 5 donneexemple
de géométrie utilisée pour une éprouvette de tmacti
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y F
Figure 5 : Exemple de forme d'éprouvette pour obtenir une zone de déformation homogene.

La mesure de la déformation est alors obtenue &r pde l'information de déplacement fournie par un
extensometre. Les bras articulés sont solidarisés #éprouvette dans la zone calibrée, de préférem
position symétrique par rapport au centre.

Mesure de contrainte

La force appliquée a l'éprouvette dépend de la @éwaninitiale de I'échantillon. Pour obtenir unesure
intrinséque liée a l'effort, on divise cette fongar la section perpendiculaire de I'éprouvetteteCgtandeur
homogéne a une pression est la contrainte longialeli A un instant donné, cette contrainte est csp®
identique en tout point considéré de la zone utdéstoriquement, on a divisé la forcé appliquée a
I'éprouvette par la section initial®, = e,l, pour obtenir la contrainte nominate, :

F (20)

L'utilisation des éléments finis a consacré l'usageda contrainte vraier, qui rapporte la force appliquée a la

section couranteS de I'éprouvette évoluant avec la déformation. €Cetintrainte est également désignée par
contrainte de Cauchy ou encore "engineering stress"

F 21

o, =—. (1)

S
Le lien entre ces deux contraintes est établi eisidérant qu'un volume donné de matiére reste aohistrsqu'il
est déformé plastiquement. On néglige les variatia volume provoquées par les déformations élastig.e
volume initial V, est alors égal au volume courant:

Vo =&lglg =elL=V. (22)

On en déduit que :
23
S -L- 1+¢g,. (23)

Le lien entre les contraintes est alors obtenu :
o,=0,1+¢&), (24)

Pour des petites déformations, il n'y pas nécedsitdistinguer contrainte nominale et contraingiesqui sont
pratiquement égales. L'utilisation des grandeurdgramtes et déformations appliquées pour I'eseatraction
fournit une représentation -a priori- plus intriggé (exemple figure 6) du comportement local duéniet.
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Fiqure 6 : Exemple de courbe contrainte nominale déformation nominale pour une
éprouvette polycristalline de traction Al99,5 déformée en traction a la vitesse de

déformation & =10-3s.

Modélisation sommaire

Ces modélisations sont les premiéres qu'on a édsispour décrire analytiquement le comportemented'u
éprouvette métallique soumise a de la traction.

Comportement élastique

Dans le domaine élastique la déformation longitaldirest proportionnelle a la contrainte. Ce congoent est
traduit par la relation unidimensionnelle :

o =Ee, (25)

E est appelé module d'Young et est exprimé en MPadéfinit égalemen, la contrainte limite entre le
domaine élastique et le domaine plastique.

Comportement plastique

Les mécaniciens ont souvent cherché une représentaialytique du domaine plastique des courbesnoles
en traction. Le tableau ci-dessous donne les neati#ns courantes qu'on trouve dans la littérature

Hollomon o=Keg"
Ludwick 0 =0, +Ke"
Swift 0-=K(€+£0)n
Ramberg Osgood o o\
=— +kl —
E E
Legoff Saada o =A+In(e+&,)

Tableau 1 : Différentes relations utilisées pour décrire la courbe contrainte déformation en
traction.

L'intéref de ces formulations réside dans une identificatio®ée pour une approximation qui semble
raisonnable. Cependant elles ont des limitatiori$ @ faut pas oublier. Elles ne sont valables paar des
déformations qui doivent étre homogénes dans |& zienlongueurl,. Le domaine des petites déformations

n'est pas correctement décrit.

Localisation

On cherche a déterminer s'il existe une conditmmsdaquelle les déformations se localisent. Lalm®dorce
déplacement présente une propriété remarquabléorda imposée par la machine de traction surdi@pstte

2 Certaines entreprises (Irsid) ne souhaitent pliliser ces modéles (ou d'autres) et se tournenst hetilisation
de modéles physiques
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passe par un maximum. Ce maximum marque le débatldealisation de la déformation.
Il est possible de transposer ces considérations 8&wrme d'une condition sur I'écrouissage. Laat@am de
force appliquée a I'éprouvette vaut :

dF =do.S+o.dS. (26)

Lorsque l'effort passe par un maximum, ord@a=0. En utilisant S=le (surface = largeur épaisseur), on
obtient :
do__dS__dl _de (27)

o S -
Les déformations plastiques se font sans variatiomolumev/ = L x| xe : dV =0 donc :

dL _ dl de_ (28)
—=-—-—=dg,
L I e

d'ou la condition de localisation obtenue en comiiles équations (28) et (27) :

do_, (29)
de

Lorsque la pente de la courbe d'écrouissage eroim @st égale a la valeur correspondante de doterde
matériau se déforme sans accroissement d'effopl&@uentaire. Cette relation a été déterminée lmjgre fois
par Considéere en 1950.

Les études faites en plasticité ont souvent pojectb de prédire la localisation de la déformatidues deux
mots : "homogene" et "localisation”, sont en cor®lépposition. On comprend alors que ['utilisatd® ces
équations "moyennes" obtenues en supposant le ctenpent homogéne sur I'éprouvette pour prédire la
localisation plastique présente quelques risques jdoqualité du résultat final On retiendra quemesure des
grandeurs mécaniques localisées doit étre cert@nerappréhendée d'une autre facon pour I'étudeade |
localisation.

Autres essais pour aborder la plasticité

Autres aspects liés a I'essai de traction

L'essai de traction ne met en évidence qu'un aspseint du comportement plastique des matérienxeffet,

il s'agit d'un chargement monotone avec une sewetibn d'effort. D'autres particularités du comtpaent
sont néanmoins mises en évidence simplement esauntilcet essai. On utilise par exemple une séguenc
traction suivie d'une compression pour mettre edefice l'effet Bauschinger. La limite élastiqueaadcharge
est le plus souvent moins importante que la limnsitetraction. Lorsqu'on impose cette alternance namdy
nombre de fois, on passe en sollicitation cycligLee.comportement en fatigue associé n'est pasétaidiUn
autre mode de sollicitation consiste a appliquer fance et observer le comportement du matérialsdde les
propriétés de fluage qui sont ainsi mesurées.

Autres essais pratiqués sur les métaux

Différents essais visent a obtenir un champ derd&tion homogéne de déformation pour caractériger |
comportement plastique. On donne quelques essaaniggies représentatifs.

Essai de cisaillement

Cet essai n'est pas encore trés pratiqué. On appline force tangentielle & une éprouvette dabatle'obtenir
une contrainte tangentielle (figure 7). C'est utmteamoyen d'observer le comportement plastiqudotalisation
de la déformation se produit plus tardivement ase@genre d'essais. Au moins deux points importsoms a
signaler. La longueur cisaillée doit étre imporéapar rapport a la hauteur de fagon a minimisecoieple
parasite induit par les efforts de cisaillement.[les, les deux zones d'extrémités ne sont paseaili@ment en
raison du bord libre.
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B,

bord libre

surface
cisaillée

Fiqure 7 : Configuration idéale de I'essai de cisaillement

Essai de torsion

C'est un essai associé au précédent puisque le deodéformation est lié au cisaillement. Il estniise en
ceuvre plus commode. Les essais de torsion somjysgatsur des tubes (figure 8). La distribution clargtraintes
et des déformations radiales est d'autant plus ritap@ que I'écart entre le diamétre intérieureetlibmetre

extérieur est grand.

Figure 8 : Configuration de I'essai de torsion.

Essai d'expansion
Cet essai est longuement commenté dans la suitapport. Il ne fait pas I'objet de présentation<daatte
partie.

Mise en forme des métaux par déformation plastique

Les propriétés plastiques des métaux sont utilisies le procédé de mise en forme par emboutissage.
matieére premiere se présente sous forme de feddlenétal obtenues a partir de lingots laminés.dpgsations
sont effectuées a l'aide de presses mécaniquegoauiques sur lesquelles on monte différentsliaggs.
L'outil se compose au moins de trois éléments aux (voir figure 9) :

= |e poingon qui délimite le contour intérieur,

= |a matrice qui délimite le contour extérieur,

= |e serre flanc qui, en pressant sur le métal colatrmatrice, évite son plissement et contrle son

écoulement le long du poingon.

matrice
N

serre-flanc
i poincon
Figure 9 : Eléments constitutifs d'un outillage sommaire d'emboutissage.

Les pieces embouties peuvent étre trés complexaga@dssiter une dizaine d'opérations successivas po
parvenir au produit final. La conception des oatj#ts est délicate. Il faut maitriser la déformatiarmétal pour
éviter les localisations. Il est possible de josiardifférents parameétres pour controler le pracess

= nombres de passes,

» ordre des opérations,
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= état de surface des odltils,

= |ubrification,

= serrage du serre-flanc,

"  matériau.
Tous ces facteurs se combinent pour rendre parigscomplexe la mise au point de I'opération. tec@dé
d'emboutissage est utilisé pour la production @egs en grandes séries. Les outillages sont réalesds des
matériaux trés durs et résistants a l'usure. L¢ d@elfoutillage est trés important. Il est impottde le réaliser
correctement du premier coup. Il n'existe malhesement pas de regles trés claires pour I'élabaration
outillage. Une meilleure compréhension du compoetgnplastique est indispensable pour rationaliséude
des outillages.
Les développements analytiques proposés ci-dessus g¥crire la plasticité sont unidimensionnelsnet
peuvent servir & modéliser une opération de mistrne. La modélisation globale de la plasticiténék cette
description pour traiter des chargements compleXebjet des pages suivantes est la présentatida theorie
qui définit la notion de limite élastique et le fmalisme analytique de I'écrouissage dans un ca&saén

Mouvement d'un corps déformable

Cette partie a pour objectif d'une part de rapp@lerfacon condensée) les notions fondamentaleséeanique
des milieux continus déformables et d'autre parpideiser les notations adoptées tout au longaderage.
L'approfondissement des notions présentées peuefittué en consultant les ouvrages spécifiq{@8],: [60]

ou [56].

Concept de Milieu continu

La mécanique des milieux continus implique la dééin d'un volume élémentaire sur lequel on défifes
valeurs de grandeurs internes. Il y a ici une aeegtdifficulté qui n'est pas toujours bien préciséelont on doit
souligner le particularisme. Théoriquement, ce n@woit étre le plus petit possible car les grarsliternes
sont obtenues quand le volume tend vers 0. Parecdhin point de vue pratique, il est difficile dettre en
ceuvre ce principe car les valeurs des grandeurgyeh&en fonction de la taille du volume considérééchelle
phénoménologique ou macroscopique, la contrainteegample, requiert la définition d'un volume qu n
descend pas en dessous de plusieurs grains. Edéoesune contrainte moyenne. Lorsqu'on étudseaggégats
en utilisant une loi cristalline, le volume consiélést alors plus petit (nécessairement inférielar ille du
grain) mais doit étre suffisant pour comporter wmbre suffisant de dislocations pour pouvoir défume
densité moyenne de dislocations. La taille du va@wnonsidéré situe I'échelle de travail et de lacidgtson.
Dans la plupart des ouvrages, on désigne le voladagpté a I'échelle de description par volume éléamen
représentatif (V.E.R.). Une définition rigoureuss pratiquement impossible a trouver. Pragmatiqueente
volume est le plus petit volume pour lequel un cortgment moyen local est identifiable et transplesabun
volume supérieur dans des conditions homogénes. Boyolycristal, on considére un volume qui englob
plusieurs grains en nombre suffisant pour étreésmrtatifs des caractéristiques matériaux. Toupatte qui
suit suppose l'existence d'un tel volume sur uembée de grains du polycristal étudié.

Mouvement d'un corps solide déformable

Co

Figure 10 : Définition des différentes grandeurs cinématiques.

On étudie le mouvement d'un corps déformable atsawtemps dans un espace a trois dimensions&fil).
Au tempst =0, les particules sont dans la configuration afitirepérée pa€,. La configuration du méme corps
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au tempst estC,. M identifie la position d'une particul¥. et x sont les vecteurs position du méme point
matériel M dans les configurations respectiv€g et C,. Le déplacement de la particule est donné par le
vecteur déplacement. Le mouvement du corps est donné par :

x =x(X,t). (30)
Le mouvement d'un corps solide est une transfoomativersible. Pout donné, la transformation inverse est
définie par :

X = X(x,t) . (31)

Les composantes cartésienn&g de la particule matérielleX sont appelées coordonnées matérielles ou

lagrangiennes alors que les coordonnégsde la méme particule matérielle au tempst sont appelées
coordonnées spatiales ou eulériennes.
La vitesse d'un point matériel est définie par :
V= ax(X,t) (32)
o
N'importe quel champ scalaire, vectoriel ou teredqreut étre considéré soit comme une fonctioradmokition

initiale X et du tempg soit comme une fonction de la position courarteet du tempst si la relation (31)
existe.

D(X,t) = D(x,1) . (33)

Ces deux descriptions possibles sont respectiveayp#lées description matérielle et descriptioniaiea Le
gradient et la divergence d'un champ calculés g@part a la configuration matérielle sont no@sd et Div
(avec une lettre majuscule) alors que les symbgtesl et div (sans majuscule) sont utilisés lorsque le calcul

est effectué par rapport a la configuration spatibks dérivées matérielles sont not%? ou en utilisant un

point superposé sur la lettre représentant la gamdPar exemple, on obtient la vitesse et I'acaétd de la
particule X de la fagon suivante :

_y = XY (34)
d
2
gz y o IXKY
dt?

Les dérivées spatiales sont, quant a elles, n%?sCe sont des dérivées partielles si les coordansigatiales

X, sont constantes.
Si ®(P) désigne un champ scalaire, vectoriel ou tensdégendant dex et det alors sa dérivée matérielle
s'exprime :

O O (35)
9 g9 - 000 9 0x
dt ot ox ot

Par exemple, I'accélération est calculée a patehdhmp de vitesse en description eulérienfet) :

a=———""=+(grad(v))v. (36)

ov(x,t)
ot

Tenseur des déformations
La grandeur essentielle de cinématique non-linésstde gradient de la transformation. Ce gradiemine une
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image de la fagon dont se déforme le milieu autwme particule donnée (figure 11).

C

Figure 11 : Parametres pour la mesure de déformation.

La fonction F définit I'application tangente qui donne I'évabutid'un vecteurdx , d'origine M , au cours du
temps.F est le gradient de la transformation :

dx = F(X,t)dX dx, = FdX,,, (37)
ou F est un tenseur du deuxieme ordre, défini par
38
F=Grad(x) = 9] Fin = —axk . (38)
Xlt=cste 0X

Théoréme de décomposition polaire

Ce théoreme est présenté sans démonstration.
Tout tenseur du deuxieme ordre inversiBlepossede seulement deux décompositions multiplesti

F=RU=VR, (39)
dans lesquelleR est un tenseur orthogonal dt et V sont symétriques définis positifs :
u=u’ v=vT RRT=R"R=1 (40)
Si F est le gradient de la transformatidR, est appelé le tenseur rotationlét(resp.V ), le tenseur droit (resp.
gauche) des élongations. Les tenseurs définis par :
C=F'F=U? B=FF' =Vv?, (41)

sont appelés les tenseurs de Cauchy-Green digaiuehe de la transformation.

Changement de longueur

L'étude des changements de longueur donne un sem®mposantes diagonales des tenseurs de défonmati
Soit dL le distance initiale entre deux particules de e positionsX et X +dX dans la configuratiorC,.

La nouvelle distanceadl dans la configuratiorC, est la distance entre ces mémes particules domp#ees

vecteursx et x+dx. Plusieurs mesures déterminent la fagon dont '#&sée" la matiére, en ramenant, par un
moyen ou un autre, la longueur déforndea la longueur initialel .

Une premiére méthode consiste a différencier leéades longueurs. Dans ce cas, I'utilisation diesioas (37
donne la différence des longueurs au carré enitondu vecteurdX :

di2 —-dL2 =[(FTF -1)dX].dX (42)

di? -dL? = (Cy, — Fy)dX, X, -
Cette procédure introduit le tenseldrdes déformations de Green-Lagrange dont l'exmesst :

I T (43)
E=S(FTF-)=2(C-1),

Le rapport des distances est une autre facon éhaepder la déformation du corps déformable au pigintOn
définit I'étirement (ou I'élongation) par le faateyy :
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dl (44)

Nl

. e - . dX »
Si N définit le vecteur unitaire colinéaire au vectaX (N :I)' alors I'étirement se calcule au moyen du

tenseur de Cauchy-Green droit :

Ay =+/(CN)N (45)

Par similitude avec la mesure de déformation lamtjitale adoptée pour I'essai de traction, une reedar
déformation dans la directioN est :

dl —dL (46)

Dans la direction du vecteur unitaieg, I'application de la relation précédente donne :

Changement d'angle

L'étude des changements d'angles (figure 12) pedmgtercevoir l'aspect concret lié aux composahtes
diagonale des tenseurs associés a I'étude dedarddion.

t

Figure 12 : Paramétres cinématiques pour le calcul des changements angulaires autour du
point matériel M.

On calcule le cosinus de l'angle entte et dx' en fonction des vecteurdX et dX' dans la configuration
initiale :
' 48
cos@x, dx") :m' (48)
/\N N’

ol N et N' sont les vecteurs unitaires colinéaired et dX'.
Dans le cas particulier odX =e; et dX'=e,, le cosinus de l'angle formé par les vectedxset dx' dans la

configurationC, vaut :

Cis . (49)

L'interprétation des différents paramétres cinégquats évoqués dans les deux paragraphes précésedtspée
figure 13.
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Figure 13 : Interprétation des grandeurs cinématiques.

Tenseur gradient des vitesses de déformations
Par définition, le tenseur gradient des vitessesggport a la configuration déformée vaut :

50
L =grad(v) Ly :% (50)
0%
On démontre aisément que le gradient des vitesséig @u gradient de la transformatiénpar :
L=FF?, (51)

On utilise fréquemment la décomposition du gradided vitesses en une partie symétriqie(tenseur des
vitesses de déformation) et une partie antisymgdriy (tenseur des vitesses de rotation) :

D:%(L+LT) (52)

1 T
W=I(L-L
2( )

Changement de volume
Le changement d'un volumdV de la configuratiorC, en un volumedv dans la configuratiorC, s'obtient en
utilisant la valeur absolue J du déterminant dgeenF :

dv=JdV, (53)

Vecteur déplacement

Alors que pour les grandes transformations, legensitesse de déformation est la quantité cinématla plus
importante, le vecteur déplacemant(voir figure 10) devient intéressant lorsqu'oréénise les équations dans
le cas de petits déplacements :

x=X+u X = Xy Uy . (54)
Les composantes du tenseur gradient de la tranafmms'expriment alors :
20U (55)

Le tenseurH désigne le gradient des déplacements. Ses compssamt définies par :

_ 0uy (56)
X,

Hkm

Toutes les grandeurs tensorielles définies juggé'sent sont exprimables en fonctiontde par exemple :
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F=1+H (57)
E=%(FTF—1)=%(H +HT +HHT)’

Linéarisation dans le cas des petits déplacements
On suppose que les déplacements des particulepssiitst Cette condition est traduite qulr <<1. On néglige

alors les termes du®? ordre dans les grandeurs cinématiques. On dédiloits le tenseur des petites
déformations ¢ (ou des déformations infinitésimales) par I'appr@tion au premier ordre de I'équation

définissant le tenseur de Green Lagrahge
_1 dug . aum) (58)
20X, O0OX,

s:%(H+HT)=E Eem

ainsi que le tenseur des petites rotations (ouatations infinitésimales) par :

1.0u, du (59)
Wm =7 £ __m)
2°0X,, X,

1 T
o=>(H-H
X )

Les tenseurs de Cauchy Green droit et gauche arst lals approximations suivantes :
C=B=1+2¢ avecU=V =1+¢ (60)
et le tenseur rotatiolR est approché par :
R=1+0 (61)
L'interprétation des composantes des tenseurs aisttenant simplifiée. Dans la direction du vectanitaire
X,, l'allongement est donné par :
& =én (62)
et les changements angulaires par :
.7 Y/ (63)
cos@,) = S”"(E —61,) = 57 01, = 261,

Il existe un vecteur instantané de rotatli tel que
ox=w' xu (64)
et

1 65
W = _E(wzs - Ws,) (65)

1
Wp = ‘E(w31 —Wy3)

1
w = _E(a)lZ — W)

On obtient le mouvement d'un corps solide=(0) si et seulement si le champ de déplacement &'eegpte la
fagcon suivante :

u(x) =ugy +w' (x—xg) (66)

ol u, etw' sont des vecteurs constantskgtdéfinit la position d'un point fixe. On constatgege mouvement

de corps solide est composé d'une translatignet d'une rotation de vectew' et de centre le point fixe de
coordonnées.

Cinématique des grandes transformations
L'étude du comportement plastique a froid des mxétawplique I'utilisation d'un cadre cinématique plu
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spécifique. Les particularités sont :
= grandes transformations,
= existence de configurations pour lesquelles lamiédition plastique est plus facile a considérer faxe
d'orthotropie d'une tble par exemple),
= petites déformations élastiques.
On décompose alors le gradient de la transformatitate F (figure 10) en partie élastique et plastique selon
schéma trés classique aujourd'hui [54], [90].

Décomposition du gradient de la transformation
On utilise une décomposition générale Be le gradient de la transformation en un point starsne de
contributions purement élastique et purement mjastiLes différentes déformations qui sont défisiast alors
relatives a un repére cartésié, x;,X,,X3) attaché par exemple au laboratoire ou & la madhigssai et font
intervenir différentes configurations intermédiaidu voisinage autour du poiM .
C, est la_configuration de dépat C, la configuration d'arrivée

La partie plastique pure de la déformation estigppk a une configuration locale isocline initieﬁg, idéale,

non-déformée du voisinage du point considéré. Gesiette configuration qu'on applique la défornmatio
plastique pure. C'est pourquoi cette configuraggh choisie de telle sorte que l'orientation cfis@aphique
moyenne se conserve lorsque la déformation plastept appliquée. Le gradient de transformationtiplzes

pure est désigné pd" . La configuration locale déformébtenue est appelé_a .

Pour passer de I'élément de volume initial non miééode la configuratiorC, a la configuration de dépaé,
on appligue une rotation de corps rigid®,. La transformation qui fait passer la configuratioéformée

plastiquemenlﬁ a la configuration finaleC, est désignée paf®. Cette déformation supporte, le cas échéant,

la partie thermoélastique de la transformation glebFinalement, la décomposition globale de lasfiarmation
élastoviscoplastique est donnée sur la figure 14.

Figure 14 : Décomposition de la déformation en partie élastique et plastique.

La décomposition multiplicative du gradient derknsformation totale s'écrit :
F=F°FPR. (67)
Le gradient de la vitesse s'obtient en dérivant la relation précédente ppport au temps :
L =FF ' =grad/ = F®F L +FF PFPIFeL, (68)

Cette relation montre que dans le cas généralrddient de la vitesse n'est pas décomposable empante
purement élastique et une partie purement plastiguaoins que les déformations et les rotationstigizes
soient suffisamment petites pour rempladef par le tenseur unité dans le deuxieme terme. Quisith

néanmoins d'appeler respectivemérit et LP le premier terme et le deuxiéme terme du memboéit de
I'équation (68).
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L=LF+LP
LE - FeF—l
L” =FeFPFPIFe
Il reste maintenant a particulariser ce schéma asu des transformations a froid avec les caradtfres
mentionnées plus haut.

(69)

Spécificité de la mise en forme a froid
Pour la plupart des procédés de mise en formeicdhdes métaux, les déformations élastiques soitepatevant
l'unité, alors que les rotations de corps rigidest Smportantes comme l'illustre I'exemple du pliade la
figure 15.

Figure 15 : Pliage a froid d'une téle illustrant les grandes rotations que subit un élément de
volume au cours de la transformation.

C'est pourquoi on utilise la décomposition polaiesF© sous la forme

Fe=VR, (70)
ou R est un tenseur de rotation orthogonal qui viagtpourt =0 et V un tenseur symétrique de déformation
pure décomposé a son tour, sous la forme

V=1+g, avede| <<1 (71)

En introduisant les relations (70) et (71) dangfession du gradient de vitesse (68) et en némligles termes
du second ordre em devant ceux du premier ordre dah§ et ceux du premier ordre devant l'unité dans
I'expression de." , on obtient :

o . o . . 72
LE =¢+RRT, avece=¢+:RRT -RR'g (72)

et
LP =RFPFPIRT, (73)

On a ainsi déterminé le cadre cinématique usuiiséutdans le cadre des grandes transformationeid des
métaux. C'est ce schéma qui est utilisé dans ssoe simulations éléments finis tels que le leg&baqus™.

Ce schéma se simplifie a volonté selon différertgpothéses : pas de rotations, pas de déformations
élastiques...

Généralisation de la notion de contrainte : état de contrainte en un point

Les contraintes sont liées aux forces de cohésitintérieur de tout solide. Leurs principalespiétés sont
obtenues par des considérations d'équilibre. Laeptation s'axe donc sur ces principes pour défétat de
contrainte un point.

Vecteur contrainte
On considére un solide en traction soumis a I'notie deux forces opposées. On pratique une coupelie
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d'angle quelconque avec I'horizontale qui 6te p@&ample la partie gauche du solide (le plan de coegte
perpendiculaire au plag,e;). Pour maintenir I'équilibre de la partie droibe, applique des forces élémentaires

dF(M), M OS qui correspondent aux efforts internes de la @aiuche sur la partie droite lorsque le solide
n'est pas coupé. Ces forces s'appliquent sur ufeecedS caractérisée par sa normale On suppose que le
point M est défini par son vecteur position dans la configuration déformée. L'ensemble desefor
élémentaires vérifie :

[or=F, (74)
S

_F \\S F

D o > ’
JEAN
€

t, S g

’ dF(x,n) M >

Fiqure 16 : Solide en traction sous I'application de deux forces.

Dans ce cas ou les efforts internes sont constamts surface, on considere qde(x,n) est constant quelque

soit M .
On appelle vecteur contrainte la limite du rappdift sur dSpour une orientation donnée lorsque on fait tendre

dS vers 0 :
dF _F (75)

t(x,n) = dIismod—S =§ ,

On note qu'on rencontre ici le probleme de détinitié & la limite évoqué dans le précédent papgraEn un
point donné, le vecteur contrainte est décomposéiren contrainte normale & la surface et une conérai
tangentielle & la surface (voir figure 17).

Fiqure 17 : Décomposition du vecteur contrainte en une composante normale et une
composante tangentielle.

En faisant varier l'angle de coupe de la surfaces® rend compte que le poiM (ou son voisinage) subit
localement et selon l'orientation de la surface swllicitation qui varie de la traction pur@ € 90°) en passant
par une traction et un cisaillement combinés=(45° par exemple) jusqu'a disparait@ £ 0° ). L'ensemble des
vecteurs contraintes défini au poilkt en faisant varier l'orientation & caractérise I'état de contrainte au point
M.

Etat de contrainte autour d'un point

La formalisation de ces concepts s'effectue deémifftes facons. Assez souvent, on utilise commpostipn
petit cube de matiere homogene, centré au pdintonsidéré et soumis a des contraintes homogenasrfate
(voir figure 18).
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C
&

Fiqure 18 : Définition d'un cube de matiere a l'intérieur d'un volume V.

Lorsqu'on "préleve" ce cube, les forces pour maintgon équilibre modélisent les interactions alematiére
environnante. Sur chaque face du cube, on obtmmt dn vecteur contrainte.

€3
t(x,e,)
t(x,e)
Vg I »
t(x,e)

€

Figure 19 : Représentation tri dimensionnelle de I'état de contrainte en un point.

Si on décompose par exemple le vecteur contraiftee;) suivant les trois directions des vecteurs de base
(e;,e,,e3), on obtient :

t(x.e) = (t(x,e)e)e +(t(x.e)e)e; +(t(x.e)e5)e; (76)
= 0118, T 015€; + 0,483,

o; est la projection sur I'axe; du vecteur contrainte de la face de norneleCette procédure appliquée aux

6 faces du cube entraine le recensement de 18r$/at§ﬁ1 différentes. En fait ces valeurs ne sont pas

indépendantes. Les conditions d'équilibre du cubmodent des conditions entre les différentes
projections oy =0 et g; =-0__; . Le nombre de valeurs indépendantes pour dewirgietement I'état de
contrainte autour du point est donc 6. On considfmes les contraintes sur les 3 faces de norregle, et e;.

Le vecteur contrainte dépend linéairement de lactiivn normale a la surface. Pour une surface dmale
unitaire N, les composante du vecteur contrainte sont :

ti(x,n)=oyn;, (77)

dans la basée;,e,,e;) avec le cube choisi sur la figure 19. Les compeesad; sont finalement celles d'un

tenseur symétrique du second ordre neté Dans la base, ce tenseur est représenté par tidcenae
composantes :
011 012 O3 (78)

[O)(e,e,5) =| T12 T2 Oaz |-
013 Oz3 033

Invariant du tenseur des contraintes
Comme le tenseur des contraintes est symétriqegisite un repéréu,,u,,u;) ou la représentation du tenseur
est diagonale :
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o 0 O (79)
[U] (ug,uy,ug) =0 02 0
0 0 o;

Dans un repére donné, on trouve les valeurs dasagues principales en résolvant I'équation :
deto -1 =0, (80)
équivalant & I'équation dii™ degré :
o’ = 1,07 = 1,0, -15=0, (81)
les valeursl,, 1, et |5 sont indépendantes du choix de la base dans lagest exprimeé le tensews et
valent :
I, =Tr(e) =01+ 05, + 033 (82)
l,= %[(Tr(c))z —Tr(cz)] = 011099+ 003+ 011033~ O3 = O3~ 03y .
|3 = det()

En pratique, pour un tensewr donné, il est plus usuel de prendre les invariantgants déterminés a partir de
combinaison linéaire des 3 précédents :

X =Tr(X) = Xqq + %55 + Xg3 (83)

1 1
X, = ETr(xz) =5 X%

1 1
X =§TV(X3) =3 % XX

En plasticité non dépendante de la pression volueign utilise le plus souvent une fonction desiiants du
déviateur des contraintes, . Le déviateur est le tensearauquel on a retranché la pression moyenne :

6p =G —:—13Tr(6) . (84)

Définition des différents tenseurs des contraintes

Le tenseur des contraintes défini ci-dessus pgrora@ la configuration déformée est le tenseuCdachy. I

s'apparente a la contrainte vraie. Le traitemengrande transformation impose de considérer dauwémseurs
des contraintes qui font référence a la descriptimtérielle comme la contrainte nominale. On doich@e

fagon exhaustive les différents tenseurs utilisémécanique.

Tenseur de Cauchy

Soit dF la force exercée sur I'élément d'aits orientée par la normale dans la configuratiorC, . Le vecteur
contrainte de Cauchy est défini par :

(- OF (85)
ds’
Le tenseur des contraintes de Cauchy relie le vectantraintet et la normalen :

t=on, (86)

Premier tenseur de Piola Kirchhoff
Lorsqu'on rapporte la forcdF a la surface initialelS, de normalen, dans la configuratiorC,. On obtient le
vecteur contrainte nominale. Le premier tenseurcdesraintes de Piola-Kirchhof est défini par :

:d_F:tE (87)
ds,  ds,

S
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Le vecteur contrainta est lié a la normal®, de la surfacalS, par le premier tenseur de Piola-Kirchh&f:
S=SNg, (88)
La relation entre le tenseur de Cauchy et le pretaieseur de Piola-Kirchhoff est donnée par :

6=|SF', j=detF? (89)

Second tenseur de Piola-Kirchhoff

Comme le premier tenseur de Piola-Kirchhoff n'es¢ gymétrique, on définit un second tenseur deaPiol
Kirchhoff qui est symétrique :

N=F!S=J%%FT, J =detF (90)

Loi de comportement

Il s'agit maintenant de formuler les liens qui &g entre les déformations plastiques et élastigide tenseur
des contraintes en un point du matériau.

Loi de comportement élastique

La loi de comportement plastique définit la relatentre les déformations élastiques et le tensesicdntraintes
appliquées.

On se place dans le cadre d'une loi de comporteéiastique linéaire. Le tenseur des contraintegsless une
fonction linéaire du tenseur des déformations. dl\gse thermodynamique, non traitée ici, montre aigof
générale que les composantes du tenseur des coesraiont les dérivées d'une forme quadratiquenidéfi
positive des composantes du tenseur des déformation

Le point de départ pour I'établissement de la ébcdmportement adaptée aux spécificités des métstuxiors
la loi générale hyperélastique qui donne le tensleucontraintes de Piola-Kirchhoff en fonction dedensité
d'énergie élastique par unité de volume.

Relation générale

Le point de départ est la loi générale hyperélastiqui lie le tenseur des contraintes de Piolatiodf a la
densité d'énergie élastiqW® par unité de volume. La densité d'énergie élastapt elle-méme une fonction qui
dépend deE, le tenseur de Green-Lagrange :

91
1= WE) (91)
oE
La formulation variationnelle adoptée la plupart @umps pour traiter les problémes aux limites rehds

intéressant la relation qui lie la variation dugeur des contraintes et un tenseur lié aux tawdét@mation. On
montre ici quels sont les calculs qui sont menés paprimer la relation entre la dérivée de Truéistiée a la

variation de I'état de contrainte, et le tensetesgie de déformation élastiqDe la partie symétrique deE.
La forme deW dépend évidemment de la configuration de référehoésie pour exprimer la relation. Pour étre
utilisable dans le cadre de la décomposition prépcsu paragraph@, l'application de la relation (91) a la

transformationF® de C, & C, se fait en remplagariil par II, le tenseur de Piola-Kirchhoff associ€a et E

par E®, le tenseur de Green-Lagrange associé a la tramsfion élastique dét aC,.Onaalors:

OW(E®) (92)
oE®

1=

avec
M=JF*"6F T, J® =detF®). (93)
La dérivée de cette relation s'exprime en utilidamtérivée de Truesded :
T =J°FetereT , (94)

et
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6=6-LE¢-o(LE)" +tr(LE)s, (95)
La dérivée temporelle de (92) est :
L agyee (96)
= WE) prpepe,
OE°0E®
Des relations (94) et (96), on déduit que la déride Truesdellc est liée au tenseur de la vitesse de

déformation élastiqu®F par le tenseuk £ :
6=KEDE, (97)
avec :
KE _(JE)—lFE(Fe aZW(Ee) FET)FET (98)
) JE®OE® ’

La forme deK E s'obtient en développah¥ en série de Taylor par rapportEf et en tenant compte qlﬁt
est une configuration locale relachée, c'est-ailitire de toute contrainte. On a :

1_ 1~ (99)
W(E®) = > Cik Eij Ex * Cijimn Eij Ex Enn ..
d'ou on déduit :
2pr e _ (100)
% = EijEkI *% CijEImn Ern

cE est le tenseur des constantes élastiques de derixiédre etCE le tenseur des constantes élastiques de

troisiéme ordre relativement & la configurati@y. Les tenseur£® et CF sont symétriques. Nous utilisons

une fois de plus I'hypothése des petites déformsiimur réduire la complexité de I'expressiorkde :
F®=(1+¢)R, lgf <<1. (101)
La relation (98) est alors approchée avec une ededeuxieme ordre eq par :
KE=cE. (102)
L'expression des composantesafeest donnée par :
G = Rip Rig RenRinC pgmn- (103)
les indices variant tous de 1 a 3 et la sommatsbefectuée sur les indices répétés.

Cas isotrope

Dans le cas d'un matériau élastique isotrope nigeter des constantes élastiques est invariant &otat@n prés
et se met sous la forme suivante :

CijEkm = A0 Om + H(0y Ojm + 0y O ) = Eijllim : (104)

Les paramétres! et u sont appelés coefficients de Lamé. Si les rotatiom sont pas prises en compte, on

obtient alors une forme simplifiée classique efdgreenseur des contraintes et le tenseur des péettormations
élastiquese,, :

6 = Atrfe JL+ 21, . (105)
La relation réciproque est :
+ 106
b =2 6L ulol. (106)
E E

La constanteE est le module d'Young déja mentionné plus hauy edésigne le coefficient de Poisson. La
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relation entre les différents coefficients destietes ci-dessus est donnée ci-aprés :

107
E y VE (107)

20+v) TR

/I:

Notation de Voigt

Les tenseurs utilisés dans les lois de comportesmmt symétriques dans la configuration de référefcest
avantageux d'utiliser une notation qui diminuedenbre d'opérations de calcul. La notation de Vqigtassocie
judicieusement chaque paire d'indices avec unrggubre a cette bonne propriété :

11#1,22#2,33#3,23#4,13#5,12#6. (108)
Ainsi la matrice des constantes élastiques esté&mde facon simplifiée par :
Cikm =C35 - (109)

Les composantes des tenseurs des contraintes egftemations sont quant a elles remplacées aveggle
suivante :

g, =0, 2Dy = (1+5;)DF . (110)
La relation (97) s'écrit finalement :
g, =C5Df,ouDf =Cc§a,, (111)

les indices | et J variant cette fois-ci de 1 dPér exemple, pour les matériaux au comportemessticle
orthotrope (comportement élastique invariant spiace le matériau dans des positions symétriquesapaort a

deux plans particuliers perpendiculaires), la maliCE"l

1 e Vi 0 0 0
& =1 &
V2 i _VYas 0 0 0
E B E,
i 112
5| & B B (112)
0 0 0O — © 0
Gas
1
0 0 0 0 — O
Gis
0 0 0 0 0 Gli
2

Le matériau est caractérisé par :
3 modules d'Younds;, E,, E; dans les directions d'orthotropie,

3 modules de cisaillemet@,,, G5, G,3,
3 coefficients de Poissom,, Vi3, Vag.

Valeurs des constantes élastiques de quelquesimaténétalliques usuels

Les matériaux polycristallins avec une répartitim@atoire des orientations cristallines des grdpes de
texture) ont un comportement élastique isotrops.danstantes sont données a titre indicatif datebleau 2.

Matériau E (MPa) v K (MPa)
Aluminium 68 000 0,33 26 000
Cuivre 110 000 0,35 46 000
Acier 200 000 0,3 83 000
Titane 115 000 0,34 45 000

Tableau 2 : Valeurs des constantes élastiques de métaux usuels.
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Critere de plasticité ou limite d'élasticité
Dans le cas d'un chargement complexe, on déterquiard s'effectue le passage du domaine des défonmat
élastiques aux déformations plastiques. Cette itranss'opére lorsque les valeurs du tenseur desraiotes
vérifient une certaine condition. Lorsque cette dition (ou critere limite) est satisfaite, une partes
déformations du matériau devient irréversible. Gmire sur quels principes fondamentaux est fordeutgitére
de plasticité au niveau phénoménologique.

CritereVon Mises

L'hypothése des petites déformations élastiquegsoegburs valable. Pour ne pas surcharger les isalom

suppose que le matériau ne subit pas de grandsonst Cette hypothése autorise I'utilisation eluseur des
petites déformations élastiques. On présente idiélmarche qui conduit au critére de Von Mis&e critére
repose sur le postulat suivanitétat plastique est atteint si_l'énergie élastiqde cisaillementpar unité de
volume atteint une valeur critique. Q

W,.=Q. (113)
L'énergie volumique locale élastique est :
1 1 (114)
We =—tr[6£e] =_U(kj)£e(jk) .
2 2
L'énergie volumique de cisaillement est obtenue d&® parties déviatoriques des tenseurs :

W = %tr [sep]. (115)

On utilise la loi de comportement élastique (108)mdémontrer la relation suivante entre le tensiéwateur
des contraintes et le tenseur déviateur des défiumsa
6p = 2Uep . (116)

En reportant cette relation dans I'équation (1d8),0btient alors la valeur de I'énergie de cisaiéat en un
point du matériau en fonction du deuxieme invardwntenseur déviateur des contraintes :

1 1 (117)
Wee =——trlop]=——0p ,
4u 2u
Le matériau se plastifie en trajet monotone selgie élastique atteint la valeur critique Q :
Yon_ (118)

Le deuxieme invariant du déviateur des contraiegtdonc directement lié a I'énergie élastiqueksadans le
matériau. La valeuk, est introduite pour simplifier les notations. ladaul du déviateur est effectué dans le cas

de la traction et du cisaillement sur un matérgmirope.

Application en traction
Dans le repére de la figure 5, une représentaticersseur de traction est :

o 00 (119)
[¢]=|0 0 o]
0 0O
Dans le cas de la traction, on montre que :
o2 (120)
Ol =?-

% |l existe d'autres indicateurs pour déterminefesimatériau entre dans le domaine de plastificatiar
exemple, Tresca propose de suivre la valeur marimialla contrainte de cisaillement pour I'état detrainte
considéré. Lorsque cette contrainte dépasse uransguil, le matériau atteint sa limite élastique.
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Cette premiére application montre que la plastificaa lieu si l'invariant du déviateur vaut :
o2 (121)

_ e
Opj T3

ou o, désigne la limite apparente élastique du matématraction et fixe en principe la valeur limite e liée

a I'énergie de cisaillement stockée dans le maté@aci conduit a définir une valeur généraliséeésentative
de I'énergie élastique de cisaillement qu'on appelhtrainte équivalente ou contrainte Von Mises :

(122)
Ocq =+30py = \/2 (S(ij)s(ii)) ,

Cette grandeur est ainsi définie pour correspoadeelimite élastique de traction. Cette notionfeatlamentale
dans la modélisation traditionnelle du comportenpdastique.

Application cisaillement
—» F

74 >

€
Hl €

Figure 20 : Représentation du cisaillement.

La contrainte de cisaillement est=% ou Sest la section cisaillée € le module de la force tangentielle
exercée dans la section. Une représentation daueds cisaillement dans les axes de la figuresg0 e
0Or O (123)
[6] =\t 0 O},
0 0O
On montre que le deuxiéme invariant des contraies¢alors égal a
sy =12, (124)

On obtient alors une relation entre la limite étpst entre la contrainte élastique en traction adtecen
cisaillement en utilisant les deux équations (1&2Q)L24) :

o (125)
T, =K, ==,
e | \/5
Extension cas général
Dans un repére quelconque, I'expression du crit@i¢on Mises est ;
(126)

1
g[(an = 04,)" +(05p = 03)° + (033 — 017" +

2
2 2 2 2 2 2 O _
(01, + 051+ 053+ 03, + 013+ 03)] 3 0

Représentation des surfaces de plasticité

Lorsque tous les états limites de contrainte quifie@t I'équation ci-dessus sont tracés dans despdes
contraintes, on obtient une surface limite entrddenaine élastique et le domaine des déformatitastigues.
Dans l'espace des contraintes principales a 3 diimesle critére de Von Mises a pour équation :
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1 (227)

72

[(01_02)2 +(0, _03)2 +(03 _01)2]% =0,.

C'est I'équation d'un cylindre d'axe la trisectdcerepére des contraintes principales et de rigae. Ainsi le

critere de Von Mises se représente de la fagorastévdans I'espace des contraintes principales.

€ €

Fiqure 21 : Représentation du critere de Von Mises dans I'espace des contraintes
principales.

Ecrouissage

Lors d'un essai de traction, on constate que ladinmidimensionnelle entre le comportement élastigt le
comportement plastique varie avec la déformatiomsiA une éprouvette aprés déchargement conserve un
allongement permanent, mais présente une limitiélee a la recharge différente de la limite étpsirelevée
au début de I'essai comme lillustre la figure 22tte courbe est décrite analytiguement par g(¢) . La

fonction g(¢&) peut prendre une des formes proposées dans éatabl

contrainte

A
g,

g,

£ £ , .
1 2 déformation

Figure 22 : Variation de la limite élastique a différents taux de déformation.

Pour un matériau ayant une histoire de déformadiomnée, il faut généraliser la détermination ddirtate
d'élasticité. Pour les matériaux dits & comportdrisairope, on utilise par exemple la contraintaiéajente au
sens de Von Mises pour déterminer I'énergie élastisfockée dans le matériau. L'histoire du matéeistu
"enregistrée" au moyen d'une grandeur appeléeméfmn équivalente qui fait office de variable ime.

Déformation équivalente

Cette grandeur est définie a partir du tenseurvitesses de déformation plastique. Ce qui revipatr des
raisons de simplification de la présentation, apéetoun formalisme incrémental dans la configuratgncline.
Ceci permet de s'affranchir du calcul des rotatetrde considérer que les incréments de déformsfitastiques
sur un pas restent petits et d'appliquer :
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_de (128)
Sp __dt .
Par définition, la vitesse de déformation plagtigdquivalente au point considéré et pour le tenggesse de
déformation est :
N U P (129)
€eq = 3o = §€ij Ej »

ou & avecij=1,2,3 sont les composantes du tenseur des vitdesdéformation dans un repere donig,
désigne le deuxiéme invariant de ce tenseur. Laraéttion plastique équivalente est quant a ellsmeépar :

t (130)
Eeq = j Eeqdt .
0

Dans le cas d'un essai de traction sur un matptéstiquement isotrope, la représentation du tendewitesse
de déformation est donnée bar

(131)
& 0 0
— gl
[‘g](el,ez,e3)_ 0 _7 0 |,
.

ou e; est nécessairement colinéaire a la direction sklquelle est effectuée la traction &t la vitesse de

déformation longitudinale correspondante. Dans @& on montre que la vitesse de déformation érital
vaut :

Eeq =€ - (132)

Si I'éprouvette s'est allongée d'une longudlr sur le tempst par rapport a une longueur initiale,,
l'intégration de la vitesse de déformation au courgemps donne :

o, (133)

Eoq =IN(L+&,) =In(1+ 0

La déformation équivalente correspond dans le ¢as dssai de traction a la mesure de la déformation
longitudinale logarithmique.

Limite élastique d'un matériau plastiquement écseable

Les matériaux sont triés en fonction de leur corgyoent plastique. On présente trois modeles élé&inest
typiques d'évolution de la limite élastique en fitort de la déformation plastique.

Transition élasto-plastique d'un matériau isotrope

Pour décrire I'écrouissage des métaux, on considaee la relation entre la contrainte équivalentelaet
déformation équivalente est identique a celle al#esn traction entre contrainte vraie et déformmati@ie. Les

grandeurs équivalentes ont été initialement cheigi@ur correspondre dans le cas de la tractioncarirainte

vraie et la déformation longitudinale vraie, ce gaipose donc pas de probléme lors de l'application essai
de traction. L'extension suppose que la relatigtergraie lorsqu'on calcule la contrainte équiieavec un
état de contrainte général et la déformation édminta a partir des déformations correspondantesloLa
d'écrouissage tridimensionnelle dans le cas d'urénmaa a comportement plastique isotrope est albtenue

par :

f(TeqiTe) =0eq—0Te (eeq) =0, (134)

ou o, (seq) est la contrainte d'écoulement en traction.

“ Voir I'hypothése d'incompressibilité plastique @tpn (142).

-37-



Laurent Tabourot Candidature HDR 09/10/2007

Transition élastoplastique d'un matériau anisotrope

Le laminage de la tole entraine la déformationgtams. Les orientations de ces derniers converajens vers

une orientation commune. On obtient alors un matéqualifié de "texturé" parce que la distributides

orientations des grains n'est plus aléatoiremesttibuée dans l'espace. Le comportement plastiguaatériau

devient sensible & l'orientation de I'éprouvette ppport a la direction privilégiée de l'essai.uPales

éprouvettes de traction, on constate que l'oriemate I'éprouvette par rapport a la directionaihage a une
incidence schématisée sur la figure 23 :

direction de _

laminage contrainte A 90°

A 45°

OO
45°
OO
90°
/]

direction déformation

p  transverse >

Figure 23 : Exemples de courbes contrainte déformation en traction sur le méme matériau
découpé selon différentes orientations par rapport a la direction de laminage de la tle.

La contrainte équivalente est alors définie de raptus générale en utilisant la contrainte de RHib]. La
relation ci-dessous est exprimée par rapport aes abe références associés a la tdle : directiolardaage,
direction transverse et normale a la tole.

Oeq = F(02; ~033)° +G(033=041)” +H (0 —0y1)° +2L055 + 2Mafs + 2Nos,, (135)

ou F,G,H,L,M ,etN sont des constantes obtenues par des tests suatégian découpé avec différentes

orientations selon les relations suivantes. Géegraht, on choisit la courbe a 0° pour déterminerlation
contrainte équivalente déformation équivalente.

2
F =Y 1,1 1 )
2 2 2 2
0%l O33 Ol

a§|(1+1_1)

G=
2 2 2
2 O3 Ol Ol

(136)

2
hooa Lt o, 1 1
2 0121e| 0222e| UB?SeI

2 2 2
= E [_Tel J M = E [_Tel J N = E [_Tel J
2\ O 2\ Oy 2\ Oy

ou oje est la contrainte limite mesurée quamg est appliquée comme la seule contrainte non-nailg est la

contrainte limite en traction at,, est égale el 3 Le critére quadratique de Hill s'écrit donc :

f(Oeq) =0eq=0c(Eeq) =0, (137)

Cette description inclut le critére isotrope damsds ou :F =G =H =% etL=M =N =g .

Effet cinématique

Lorsqu'on fait un essai de compression, on poustaitendre & avoir un niveau de recharge au méreawnque
la contrainte atteinte lors du trajet en sens dirEo général, une tle ne présente pas la mémeaduer
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élastique lorsqu'on fait suivre une traction d'wmnpression (figure 24). Cet effet est di a I'exise de
contraintes internes au matériau. Ces contraintgpasent a la progression de la déformation impoBar
contre, lorsqu'on effectue un trajet en sens oppelts vont assister la contrainte appliquée (8gR5). Le
matériau présente alors une limite élastique appaude plasticité en compression inférieure a elléraction.

contrainte
A

traction

déformation
>

compression

niveau de recharge

avec effet cinématique ! .
q ——> niveau de recharge

- matériau isotrope

Figure 24 : Allure schématique de la contrainte dans une éprouvette en traction suivie
d'une compression pour un matériau présentant un écrouissage cinématique.

Les contraintes internes responsables de ce chamgeta limite élastique en compression sont désgdans
la suite par contraintes cinématiques.

contrainte
A
limite
élastique en .
traction contrainte
cinématique
durcissement
isotrope
0 géformation
limite / i e t
élastique en 7 i ( urtC|ssemen
compression f /I isotrope
niveau de recharge
sans effet cinématique

Figure 25 : Visualisation de la partition entre contrainte isotrope et contrainte cinématique.

L'évolution de lacontrainte cinématiqueest représentée, le plus souvent, par un tens@égrodissage
cinématiqueX . . C'est un durcissement de type extrinseque.

L'écrouissage isotropagestitue le gonflement de la surface de plasticié&est un durcissement de type
intrinséque. Les notions intrinséque et extrinséspa plus facilement compréhensibles lorsqu'onésésse a
I'origine physique de la plasticité et sont appnolies dans la suite du rapport.

L'effet cinématique est obtenu dans la modélisagioon retranche le tenseur d'écrouissage cinéomaig du

tenseur de contrainte au poikt pour calculer la contrainte équivalente. On défadrs la forme quadratique
suivante :

05 =(6-X.):M:(6-X,), (138)
avecM un tenseur du quatriéme ordre dont les composaatéient les propriétés suivantes :

Mijim =M jikm = Mymij € Miikm=o, (139)
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Un jeu de valeurs appropriées donne le critereitle H

My, =-F M 233 =G Mgs=-H
My, =L/2 Mz =M/2  Mgg=N/2

Ce type de modélisation devient nécessaire loracgfiectue la simulation d'emboutissage. Le plidégliage
subi au niveau du serre-flanc active l'effet cinéguee dans le matériau et a des conséquences mnmpastsur le
comportement ultérieur de la tble.

Loi d'écoulement plastique

La loi d'écoulement lie les évolutions du tensees dontraintes aux évolutions du tenseur des déf@ns
plastiques. Pour la présentation des conceptsogig-tendent a I'établissement de la loi d'écoul¢nenchoisit
de restreindre I'exposé au cas des matériaux Egro

Les relations qui décrivent I'écoulement plastigoat plus complexes que pour un comportement pureme
élastique. Dans le domaine des déformations pureétastiques, il existe une relation univoque etgreenseur
des contraintes et le tenseur des déformationsicglas. La figure 26 illustre que la déterminatibone telle
relation est impossible entre la déformation ptastiet le tenseur des contraintes.

contrainte contrainte
A A
g,

déformation déformation

>

pl

Figure 26 : Illustration de I'impossibilité de trouver une relation univoque entre contrainte
et déformation plastique. Figure de gauche : méme déformation plastique pour différentes
contraintes appliquées. Figure de droite : méme contrainte pour différentes déformations

plastiques.

Pour étre univoque la loi d'écoulement plastiqu# donc étre une relation entre l'incrément de déédion
d'une part et la contrainte et son incrément digurt :

de, = G(s,do), (141)

G est une forme analytique qui dépend dans le énérgl des caractéristiques du matériau et de istwirh.
Deux hypothéses sont nécessaires pour mieux sgédeifionction G.

Incompressibilité

La plasticité est un processus qui s'opere esfienient par cisaillement dans les plans cristallieases. Ceci
entraine une indépendance de la plasticité auxaiotes de type hydrostatique qui n‘ont en prineipeun effet
de cisaillement sur ces pl&n©n considére le matériau comme plastiquemenmnipecessible : le volume reste
constant au cours de la déformation. La variatielative de volume due a la plasticité est nullepat
conséquent :

tr[&,] =0, (142)

® Cette régle n'est pas toujours applicable. Lestrisatx & structure cubique centrée dérogent a cétfie.
L'écoulement sur les plans dépend de la contramtmale sur ceux-ci a basses températures.
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Principe du travail maximal

On admet (mais cela n'a jamais été démontré) quetériau vérifie le principe du travail maximalu gours de

la déformation plastique le travail volumique d'état de contrainte a l'intérieur de la surface Harge
Ocq — 9(£eq) <0est maximal par rapport a tout autre état de conéradmissible. Cet énoncé est utilisé pour

déduire d'une part la loi de normalité qui expritfimerément de déformation plastique sous la forme

_ gy 2% (143)

de b 3o

et d'autre part démontrer la propriété de conveaxiie doit vérifier la surface de charge. Le scaldit suit les
régles suivantes :
f(geq) <0

f(0eg = Oetdf(gey) <0
dA20 si f(gey) = Oetdf(oeq) >0

dA =0 si

L'application de la relation (143) dans le cas di¢ie de Hill donne :

de, = ﬂbe avec
Oeq
[ =G(033 —017) + H(07, — 05)) | (144)

F(0y, —033) —H(01, — 03))
_| = F(03 = 033) + G(033 — 01y
2No,,
2Mo; 4
2L0o,,

Ecrouissage et loi de comportement plastique des matériaux anisotropes

Les derniers développements pour la modélisatiémpmeénologique de la plasticité ont conduit albéfation

de modéles plus en lien avec la physique. Le modéleréodosiu et Hu est justifié par le lien qu'teg
équations avec la physique. Il intégre linfluertlane prédéformation sur la surface de plasticttésur
I'écrouissage ou l'adoucissement ultérieur. Ce teoddst présenté succinctement dans sa version pour
I'aluminium. L'objectif est de formuler et d'iddmr des lois de comportement pour une simulatierfggmante

des processus de mise en forme qui impliquent dasdgs transformations et des changements destidget
déformation.

La condition d'écoulement est :

Teq—Y =0. (145)

La contrainte équivalente est définie par :

Teq =(6-X) M (6-Xy) . (146)

La loi d'écoulement plastique par :
i . (147)
DP=——-M:(6-X;)=4n.
eq
La fonction a une évolution contrblée par :

Y=Y, +R+fS. (148)

L'évolution des grandeurB, S et X. est donné par trois équations d'évolution :
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R=Cg(Reu—R) (149)
S = Cs(ssat - S)/]
Xc = Cx(xsatn _Xc)/l

Ce modele fait donc appel & 8 paramétres matériagx Cr, Reas T, Cy, Xearr Cs €1 Cgy - L'identification

se fait en utilisant une batterie de tests mécasiquests de cisaillement, test Bauschinger siféreites
éprouvettes prédéformées. Cette modélisation (égade définie pour d'autres matériaux) est une das p
abouties des modélisations phénoménologiques dypadement plastique a froid des matériaux métatiqu
Elle n'est pas encore disponible dans les mod@&eérgux proposés dans les codes commerciaux déasonu
du comportement des matériaux.

Conclusion

Dans cette partie, on effectue les différents repptatifs & I'étude classique de la plasticitActent est mis sur
le comportement des matériaux métalliques ducgiesralement utilisés dans le cadre de I'embogtsd2our
rester pragmatique et avoir un point de vue dégnté sur la physique de la déformation plastiquea laissé
de cété les aspects liés a la thermodynamique jpporeent des justifications fondamentales aux jpes
proposés. Ces rappels mettent en évidence leshagest et la genése des modéles de plasticité tauran

Le constat est que la modélisation du comportemkstique est effectuée de facon analytique eryassae
suivre au mieux les évolutions de la surface dstjpité détectées avec des essais mécaniques.pEedey
modeélisation repose initialement sur I'hypothésérdvail plastique maximal et nécessite la déteatmm d'une
courbe contrainte équivalente—déformation équivtelean traction. L'aspect critique est que ces dioivent
étre utilisées pour décrire le comportement a & grands taux de déformation voire lors de lalilgation alors
gue la détermination de la courbe est obtenue Us pbuvent a partir d'essais mécaniques a champs de
déformations homogénes ou supposés comme tels.

Ce point important, est insuffisamment étudié denrpoint de vue, pour justifier de I'étude de ldifiee de
cette modélisation sur des cas plus ou moins compld_a premiére partie propose donc une étudedise
essais de traction et de d'expansion modélisésitertsaditionnellement. L'apport de I'étude perraasuite
d'envisager la simulation plus sophistiquée d'dp#ra élémentaires d'emboutissage.

On a recours a des logiciels de simulations élésnfemis a différentes occasions pour traiter lesbfgmes. La
présentation des principes inhérents a ces grartEsqeut étre trouvée par exemple dans [48].
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PARTIE 2 Etude phénoménologique de la plasticité de s métaux

L'objectif général de ce chapitre est de mesurerateuts et les inconvénients de la modélisatiassudjue
(phénoménologique) de la plasticité.

Actuellement de nombreux outils numériques sontpatigbles pour traiter la simulation d’opérations
d’'emboutissage (Abaqus, Marc, Palm, Optris...). L'entisseur dispose également d’'une palette de esitér

pour traiter la localisation, le plissement. Avet arsenal, on est capable, en théorie de pradgicpijau retour
élastique du produit fini.

Il en va a priori tout autrement si on se réferé'la@ntchmark” pratiqué par exemple au congrés daiBmn
Numisheet'99 (figures 27 et 28).

effort poingon (kN)

. depiécement poingon (mm)

0 20 40 60 80 100 120 140 160

Figure 27 : Effort poingon en fonction du déplacement. Comparaison de différentes
simulations pratiquées par différents opérateurs avec différents outils numeériques pour une
méme opération d'emboutissage sur une portiere de voiture [14].

=
‘
|
|

Figure 28 : Distribution des épaisseurs le long d'une section donnée. Comparaison de
différentes simulations pratiquées par différents opérateurs avec différents outils
numériques pour une méme opération d'emboutissage sur une portiere de voiture [14].

\epalsseur

e posmon ( mm)

-400 -200 0

Les simulations pratiquées sont réalisées par ggsris. La grande dispersion des résultats coestte les
figures 27 et 28 met cependant en évidence unkeésib dans la cuirasse.

La complexité de la mise en ceuvre d’'une simulatiertype éléments finis pour 'emboutissage, le cdévé
des logiciels et lincertitude encore attachée aésultats expliquent sans doute le faible taux olefiance
accordé par les emboutisseurs professionnels atils aumériques de simulation. A titre d’exemplenrioin

d’Annecy les Sociétés TEFAL, REBOUL, la Société mitioutissage Précis préferent ne pas investir dans c

secteur de recherche. De surcroit, leurs réglews [(on peut qualifier d’experts) sont souventspberformants
dans l'analyse de l'opération (surtout lorsque ezell appartient a une gamme a plusieurs opératiqus)

n'importe quel systéme éléments finis. Méme si leannaissance de la plasticité est rudimentairer; le

modeélisation "interne" du matériau est, quant @, ekcellente...

Cette analyse montre qu'on est en droit de soulle®muestions quant a la prise en compte de |&lmation
plastique dans la simulation. Il apparait évidare tgs chercheurs se doivent d'améliorer la quaditéimulation
pour convaincre les industriels que la prédicti@nfdisabilité de gamme est envisageable a particaties
industriels.

Pour évaluer et éventuellement améliorer les msaiitins standards, la procédure suivante est aglopté

Afin de mieux appréhender les mécanismes et legpolés inhérents a ce type de modélisation, garde en
détail I'application d'une modélisation plastique@poménologique pour traiter des cas "simples'traetion et

I'expansion. Une opération d'emboutissage combimeftet au moins ces deux modes de déformation.

connaissance fine de ces essais élémentaireslisgteupour mieux comprendre et mieux simuler upération
globale. Afin de déterminer au mieux les lois lesatle plasticité qui reposent sur la déterminadeta courbe
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contrainte déformation en traction, on utilise untilode détermination automatique des déformations
surfaciques. Cet outil est présenté et les avastqgd procure sont mis en évidence. L'analyseddes modes
de déformations avec l'aide de cet outil fait retgsdeux points originaux pour améliorer instaritenent et sans
complication la modélisation du comportement ptastiet sa simulation. La mise en ceuvre de cesrjptsns
s'effectue d'ailleurs sans probléme pour simulee apération simple d'emboutissage.

Le plan de ce chapitre est le suivant :

L’outil de mesure de déformation est présenté.

Les résultats expérimentaux de I'essai de tractiont analysés et ils sont confrontés aux résutfatee
simulation numérique.

L’expansion est analysée expérimentalement et nigo@ment.

Les résultats probants de différentes simulatiofopédations d’emboutissage montrent la pertinenee d
'analyse mais des éléments supplémentaires jestife traitement particulier de la plasticité pye@ dans le
chapitre suivant.

Présentation de I'outil de détermination des déform ations surfaciques

Cet outil informatique utilisant une chaine d'asg@iion complétement numérique a été développéustiétau
laboratoire par Vacher [92]. Il est largement sélidans les parties suivantes. Comme le domaitiarddyse
d'images est relativement peu connu des mécanietess raison du caractére novateur de la méttorddonne
ici les principes fondamentaux de mise en ceuvietéét principal de cet outil est qu'il fournit@ut moment
une cartographie des déformations au cours d'um sgcanique. Un autre avantage n réside dansalisité
d'utilisation. On montre, figure 29, un exemplenfifrmations fournies par le logiciel matérialisér pme
cartographie des déformations longitudinales dmitéace d'une éprouvette plane lors d'un essaadgan.

Fiqure 29 : Exemple de cartographie fournie par le logiciel de détermination des
déformations (déformation longitudinale d'un tri-cristal d'aluminium en traction large).

Chaine d'acquisition
L'éprouvette est peinte avec un mélange de pegtwae et blanche de facon a obtenir des motéfataires
avec différents niveaux de gris dont la distribtést aussi large que possible.

Figure 30 : Exemple d'éprouvette préparée pour un suivi des déformations avec le systéme
d'analyse automatique des déformations.

L'acquisition de lI'image de la surface peinte dprbuvette est réalisée au moyen d'une caméra mueaét
capteur CCD a niveau de gris. Les trois lettres C&int utilisées pour Charge Coupled Device, cesiifie
dispositif a transfert de charges. Le capteur C&bname le film photographique, se compose de gipelés
"pixels" qui sont des cellules sensibles a la lumiéa comparaison doit s'arréter la car contragmremaux films,
les éléments sensibles des capteurs CCD sontisamrdes limites technologiques actuelles, beauconojms
nombreux. De forme carrée ou rectangulaire, ilst shsposés en matrice. Pendant I'exposition, lacloeu
supérieure de chaque pixel va transformer les pisotte la lumiére en électrons. Cet électron, degeha
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négative, est capturé par un champ électrique @ppkentre deux couches de silicium situées sopixéd A la
fin de l'exposition chaque pixel a accumulé un namtbe charges électriques proportionnel a la qiéang
lumiere qu'il a recu. A chaque acquisition, aprastemps d'intégration, les tensions sont alors edi®s en
valeur binaire selon un protocole lié au type detear. On obtient ainsi une image stockée sousedatiune
suite d'octets pour une image a 256 niveaux de lggivaleur binaire de chaque octet correspondiaan de
gris enregistré par la caméra. Les nombres sosémasliés dans un fichier informatique. La positiamdctet
dans le fichier correspond a celle du pixel darmsddrice du capteur.

Rayon lumineux

[}
>
g
2
> = >
3 <
> n @ Fichier
‘ £g ‘ informatique
oD
+
> 3]
O
Objectif

capteur CCD

Eprouvette a
niveau de gris

Figure 31 : Chaine d'acquisition de 'image d'une zone de ' éprouvette peinte avec
différents niveaux de gris.

Traitement de I'image

On réalise plusieurs clichés de la méme surfackédmuvette au cours de la déformation. |l s'aggtintenant
d'obtenir le champ de déplacement qui permet dsepakune image & l'autreOn applique une grille virtuelle
sur l'image non-déformée, d'un pas multiple deaidetd'un pixel. Cette taille est choisie parilisateur. Pour
chaque carreau de la grille initiale définie pas desommets, on doit rechercher la nouvelle pasities 4
sommets dans l'image déformée (figure 32). La jwsit'un sommet dans limage déformée est obtenue
lorsqu'on retrouve le motif environnant le sommangl I'image initiale. Ce motif, toujours rectangn@aest
composé d'un nombre déterminé de pixels : 4x4, 4X& .nombre de pixels composant le motif est cheisi
fonction de certaines caractéristiques de l'imaggr{bution des niveaux de gris par exemple).

® ou de l'image initiale & une image quelconque.
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Fiqure 32 : Recherche des déplacements des nceuds d'une grille placée virtuellement sur
I'image non-déformée.

La recherche de la nouvelle position du motif eeliie en déplagcant de proche en proche le motifrdage
initiale dans l'image déformée. Pour chaque pasitio motif, on calcule le facteur de corrélatibg :

J. f(xy)f (X,y" )dxdy (150)
F.o=1- s ’
J [/ 200y 1720y ey
S S

f et f* sont respectivement les fonctions qui décrivestriveaux de gris de Iimage initiale et de I'image

finale. S est la surface du motif initialx,(y ) sont les coordonnées dans l'image initiaie, §/* ) sont relatives a

I'image finale. Le facteur de corrélation vaut Gugdi les deux images sont identiques. La posititente pour
le motif est celle qui correspond au minimum dudac de corrélation.

Deux techniques additionnelles viennent amélidedfidacité de la méthode.
= Les niveaux de gris de l'image déformée sont iolégpde fagon a pouvoir obtenir des déplacements
inférieurs a la taille d'un pixel.
= La recherche du minimum du facteur de corrélatish azcélérée par l'utilisation d'un algorithme
fondé sur la méthode de Newton-Raphson.
Lorsque le centre des quatre motifs A, B, C et iDufe 32) est retrouvé sur l'image déformée, ooutalla
déformation a appliquer aux motifs initiaux pour &@iaorer le facteur de corrélation. On recherchecales
motifs déformés, la nouvelle position,M,, C, et D, des centres sur I'image déformée (figure 33).
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Figure 33 : Application de la déformation aux motifs pour améliorer la corrélation.

On répéte cette derniére étape jusqu'a ce qu'ibi'plus d'évolution des positions des centrean@e la
procédure totale doit étre appliquée a chacun desaux composant la grille déposée virtuellemantisnage
initiale, deux dispositions contribuent a augmetderitesse de traitement et la fiabilité de lamoéie.
= Le premier point de correspondance entre un matif'idhage de départ et limage déformée est
nécessairement fourni par l'utilisateur.
= Lorsqu'on traite un nouveau carré de la grilleapplique d'entrée de jeu la déformation déja cééul
sur le carreau voisin. .
Sur des images avec une distribution idéale desaniv de gris, des déplacements de l'ordre du 47106 pixel
sont détectés. L'étendue de mesure couvre en peingi intervalle de 0,5% a 300%. Cette étenduetgeade
lorsque la qualité des images n'est plus optimale.
Cet outil permet de déterminer sans contact urtegaphie des déformations et consécutivement amphde
déformation surfacique. Il est utilisé fréiquemmamicours des études présentées dans le rapport.

Analyse de I'essai de traction

La détermination des courbes contrainte équivaldéfermation équivalente revét une importance toute
particuliere dans la modélisation du comportemdastigue. En particulier, lorsqu'on vise la reprctiin du
phénomeéne de localisation de la déformation, latmodoit étre définie avec autant de précisionppssible.
Lorsque les déformations localisent, il devienfidite d'identifier le comportement local du matéri En effet,
la distribution des contraintes devient complétemetérogéne dans le volume utile de I'éprouvedieon
détermine la contrainte en un point en divisantfdece par la section, seule une contrainte moyenne,
insatisfaisante pour le degré de précision reckexclest obtenue. Comme la relation entre contrahte
déformation est incertaine, la modélisation du cortgment lors de la localisation est fortement dtohée
par l'interprétation de I'expérience. Plusieursrcieurs, selon leur sensibilité, ont proposé diifiés critéres
pour déterminer si le matériau est en conditiorodalisation (voir par exemple la revue proposéesdd?]) :
Considere, Cordebois, Swift, Arrieux, Molinari, Bret. Sans considérer la qualité relative de cesetlrsdon
constate qu'il n'existe pas de point commun erdgsedifférentes propositions. Il n'y a pas a I'heastielle de
vision unifiée du phénoméne. En fonction de l'argpes lequel on aborde le probléme, plusieurs mumsst
demeurent :

= Quelle est "la" loi de comportement aux déformatiqgni conduisent a la localisation ?

= Existe-t-il un changement de régime dans le comapaent lors de la localisation ?

= La striction correspond-elle a un état intrinseduematériau ?

= La striction résulte-t-elle simplement de la couofition d'essai ?

= Jusqu'ol un code éléments finis est-il capableeddre compte d'un essai de traction sans introduire

de critére de localisation ?

Pour tenter de répondre a ces questions fondaresntah propose d'analyser l'essai de traction Bwetl
d'analyse automatique des déformations. Pour mediaggport de cet outil, une mesure classique avec
extensometre est également effectuée en pardllelesérie d'images de la surface de I'éprouvettenesgistrée
au cours de la déformation. Un premier type d'atabst pratiqué pour lequel on détermine la cocobérainte-
déformation en extrayant umaesure de déformation entre chaque image et &nigitple. Cette analyse, qui
reproduit le fonctionnement de I'extensométre dassmet déja en évidence les avantages de Ifwutilérique
sur I'extensométrie classique. D'une part, il estsible d'obtenir une courbe contrainte-déformatitirux
définie qu'avec l'extensométre, d'autre part lssridutions des déformations a la surface de léptie sont
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accessibles. Ceci conduit a pratiquer un seconel dygnalyse en déterminant la courbe contrainterahition
simultanément sur différentes zones de I'éprouvétte derniére partie porte sur la validation desrbes
contrainte-déformation déterminée et des conceptmgks au cours de l'étude en utilisant des siiogat
éléments finis.

Premiére technique d'analyse

Aspects expérimentaux

On détalille ici plus particulierement une analysaetiguée sur une éprouvette de cuivre dont la gé&wmmést
détaillée sur la figure 34.

ho
hy =24 mn
Lo =40 mm
L lo lo =10 mm
/;} [, =20 mm
b
=2 mm
J \,

Figure 34 : Géométrie de I'éprouvette de traction utilisée pour I'analyse comparative des
mesures de déformation par extensometrie classique et technique d'analyse d'images.

L'essai est réalisé sur la machine Instrom préseigére 3. La vitesse de la traverse est contrptite assurer
une vitesse de déformation initiale moyenne de 2<0dans la zone utile de I'échantillon. La cellulefaiee

enregistre les efforts avec une précision de 0]5&xtensomeétre enregistre les déplacements aveprégesion

de 0,15%. Une face de I'échantillon est peinteagerf a pouvoir pratiquer l'analyse d'images. Degsraato-
serrants sont utilisés pour appliquer le chargendetéchantillon. Durant I'essai, une vingtainandges est
enregistrée par la caméra CCD 1024x1024 pixels.

Mesure avec l'extensometre

Les parameétres F de la cellule de forcé\letl'allongement de I'extensométre sont utilisésrpaéterminer la
courbe contrainte vraie- déformation vraie repofigare 35.
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Figure 35 : Courbe contrainte équivalente — déformation équivalente a) a partir d'un
déplacement enregistré par extensometre b) a partir des mesures réalisées par le logiciel
d'analyse automatique.

Mesure de déformation avec l'analyse automatigineadjes

On enregistre une série d'images au cours deil'&k&s sont ensuite dépouillées informatiquenpnir donner
une succession de cartographies de déformatiortlmiigale figure 36.

Figure 36 : 6 cartographies des déformations correspondant a différentes valeurs croissantes
d'effort appliqué sur 1'éprouvette de cuivre. Une graduation correspond a 0,05 de
déformation longitudinale.

On s'apercoit alors que la déformation est rapagrhétérogene dans le sens de la longueur. Peufouce
appliquée a I'éprouvette, il correspond donc plusieraleurs de déformation. On souhaite reprodainméme
type de traitement de l'essai que lorsqu'on utiliseextensometre. Il faut alors extraire une sewdsure de
déformation pour chaque cartographie. On utilisaurpoela la déformation maximale des déformations
longitudinales comme valeur représentative. Au méndroit, sur la cartographie des déformationsstrarses,

on enregistre la valeur de déformation. Lorsqu'diise I'hypothése de la conservation du volume, la
déformation dans I'épaisseur est déduite de cesptemieres mesures. De ces déformations, on dédwatieur
courante de I'épaisseur et de la largeur. La comtrarraie est alors calculée en faisant le rapderta force
appliquée sur I'échantillon au moment de la prise/ak sur la section courantie. Dans le cas ou la contrainte
est constante dans la section, elle est détermimée
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Les résultats correspondant aux différentes imagesreportés sur la figure 35. Les différentesogmaphies de
déformations (figure 36) montrent une hétérogérgivéssante dans le sens longitudinal lorsque fardation
augmente. Cet effet est particulierement visiblgaéir de la déformation 0,25. Cette valeur coroesba la
déformation critique qui entraine la localisatiom ld déformation lorsqu'on applique le critere dmgideére.
Cette valeur se retrouve sur la cartographie derdettion. Elle correspond au point d'inflexion uprofil des
déformations longitudinales. A partir de cette défation, les mesures de I'extensomeétre portentisertrop
grande longueur. La base de mesure pour calculeéfarmation est alors trop importante relativemant
gradient de déformation pour espérer obtenir unsuneelocale représentative de la déformation. Laume
issue de l'analyse d'image est, quant a elle, tiosijealable. Lorsque la déformation s'accroit, lamalisation
transverse se manifeste figure 37, et il ne devpus possible de calculer valablement une valeudad
contrainte méme a partir de l'analyse d'images.
Deux aspects importants sont déduits de cette smaly
= La courbe d'écrouissage obtenue par analyse d'imsiggalable méme aprés la localisation de la
déformation longitudinale.
= Apres la localisation, le matériau continue a s'écravec la méme pente qu'avant la localisatibn. |
n'y pas pour ce matériau d'adoucissement.

i

P Tl
il AT A i |

AT I

X

Figure 37 : Cartographie expérimentale des déformations longitudinales dans le cas d'une
éprouvette d'aluminium en traction. Localisations longitudinale et transverse de la
déformation.

Conclusion partielle

A lissue de ce comparatif, I'outil d'analyse diyj@s apparait plus performant. Le traitement desiékem fournit
une courbe reproduisant celle de I'extensometre Hatervalle des déformations homogénes et léopge tant
gue les déformations ne localisent pas transversale De plus, la cartographie des déformations emet
évidence la distribution des déformations dandédétllon dés le début de I'essai. Méme si cettérbgénéité
ne remet pas en cause le mode de calcul de langkion avec l'extensomeétre, I'essai de tractiorbiente ce
point de vue nettement moins idéal que dans lesiatanA partir de ces considérations, on décideptbéer de
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facon plus exhaustive les informations sur une enagrrespondant a un niveau de force, en déteriminan
simultanément plusieurs points de la courbe d'éssage.

Seconde technique d'analyse

Cette procédure a été appliquée a la traction ddpneuvette d'acier type Soldur utilisé couramnmnir les
opérations d'emboutissage. On suit simultanémenmt lesi cartographies de déformation, trois points
caractéristiques localisés par la figure 38. Ceaifarevient a placer trois extensomeétres classigser
I'éprouvette et a comparer leurs informations.

zone 1 zone 2
|
% v
A

I
zone 3

Fiqure 38 : Position des zones ou sont relevées les déformations avec le logiciel d'analyse
d'image.

Les couples (contrainte vraie - déformation vrasept obtenus selon la méthode proposée ci-dessis ma
appliguée avec les déformations relevées en chadesnpoints et non plus exclusivement au centre. Le
comportement de la matiére en ces trois point&lestique. Les 3 courbes d'écrouissage sont supéesaur la
figure 39. Un phénoméne moins attendu, mais a postéacilement explicable est la décharge qui apit
lorsque la déformation se localise. Les zones qoies ne se déforment plus du tout lors de la daifeessai.

Courbe contrainte déformation issue de l'analyse d' images
600 +
] = =
< 500+ . A N ‘
% gn‘"-“- A}
400 + a
\q_; mell & Zone 1
E 300+ = Zone 2
g A Zone 3
S 200 ]
o I Décharge du
100 matériau
0 | | | | | | | |
0 5 10 15 20 25 30 35 40

Déformation (en %)

Figure 39 : Différence entre les courbes (J eq? é‘eq) en fonction de la position de

['extensometre.

Dans la zone ou la déformation se localise, on tebmgjue I'écrouissage est toujours positif méme de la
localisation de la déformation. Cette localisatiquparait tres tét.

Analyse avec la méthode des éléments finis.
Pour confirmer ces résultats, les courbes de néxtér@veq,eeq) soigneusement déterminées dans les zones les

plus déformées des deux éprouvettes utilisées fesudeux précédentes techniques ont été utiliséssne
données d'entrée d'un code éléments finis (aligemént Ansys ou Abaqus) pour simuler l'essai detiwn.
Chaqgue éprouvette est maillée en respectant saéggdernmitiale et en utilisant éventuellement lgmétries. La
figure 40 correspond a I'éprouvette en acier églipour la deuxiéme analyse.
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Figure 40 : Exemple de maillage d'un Ya d'éprouvette de traction, les numéros repérent des
éléements utilisés dans les figures suivantes Les zones de mesure de déformations
expérimentales ont été reportées en référence a la figure 38.

La comparaison porte sur plusieurs points :

» distributions des déformations

= courbe force-déplacement

= décharges dans I'éprouvette
Le code éléments finis réalise une intégration damsmps et I'espace qui ne peut étre correcéelgwondition
sine qua none que le comportement local soit le Bonconsidére que cette manipulation est dondaai pm
bon test de validité de la courbe d'écrouissageségi Le modéle de comportement plastique chasiue
comportement isotrope.

Distribution des déformations

La cartographie des déformations simulée sous Arsysespondant a la premiere analyse sur I'épttmide
cuivre est présentée figure 41. Il faut compareréseiltat numérique a la cartographie expérimemqaiposée
figure 37. A trés fort taux de déformation, le mied&simplifié" de plasticité isotrope quand on st une
courbe de référence contrainte déformation corrgétere une distribution de déformation comparpblet par
point a la distribution originale.

Figure 41 : Cartographie simulée des déformations longitudinales dans le cas d'une
éprouvette d'aluminium en traction (voir figure 37 pour la cartographie expérimentale de
référence).

Détermination de plusieurs courbes force déplacdraprparalléle

Cette analyse est pratiquée a la suite de la peét&dous les mémes conditions. La courbe simékdte de
l'intégration du comportement du matériau sur éemsle du matériau. Pour obtenir la force en bout
d'éprouvette, on effectue une sommation des effartlaux dans le sens de la traction. Le déplaceastrgelui
imposé sur ces mémes nceuds. La courbe simuléeetlbe expérimentale sont présentées sur la figRréa
trés bonne superposition des deux courbes valid®uabe de référence utilisée pour définir I'écseage du
matériau.
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Fiqure 42 : Comparaison courbes force —déplacement simulée et expérimentale dans le cas
de I'éprouvette de cuivre du paragraphe 0. La courbe simulée est en trait pointillé ; la
courbe expérimentale est en trait continu.

Zones de décharges dans I'éprouvette

Cette simulation concerne I'éprouvette en aciediBaltilisée pour I'application de la deuxieme tegbe. Un
quart de I'éprouvette est maillé comme le montifglare 40. Pour chaque élément le long de la liggrale de
I'éprouvette, on trace la courbe contrainte déftioma (figure 43). Ce qui revient a utiliser autant
d'extensometres en paralléle le long de I'éproev&ih constate que plus la déformation progredss,ipy a
d'éléments qui se déchargent. La décharge de Uiégite progresse des mors vers le centre de I'épiteu Les
éléments centraux sont ceux dans lesquels la $ati@ih se produit et qui se déforme le plus. Laufition est
arrétée lorsque la déformation atteinte n'est plasemblable car aucun critére de rupture n'éxidnit.

-53-



Laurent Tabourot

— 281
282
283
a4
28k
286
— 287
2ae
288
— 230
251
252
233
— 294
— 285
1
237
— 258
233
00

[x10%]

Contrainte en MPa

0,50

0,40

0.0

0.20

0.0

0.Go

Candidature HDR 09/10/2007

281

Q00 003 010 013 020 025 030 035 040

Deformation

Fiqure 43 : Contrainte longitudinale dans les éléments situés sur I'axe longitudinal de
I'éprouvette obtenue par simulation éléments finis. L'élément 300 est 1'élément le plus
proche des mors, 1'élément 281 est I'élément le plus central (figure 40). Courbes obtenues

par simulation éléments finis d'une éprouvette d'acier.

Le nombre d'éléments déchargés est directemerd lig localisation de la déformation dans le cemtee
I'éprouvette. La considération de ce facteur essaln excellent moyen de détection de la locadisadu cours
de la simulation. Schématiquement, la méthode stsionc & comparer I'état de contrainte équivalpotr
chaque élément entre un instant dotrgt un instant +dt. Il suffit de faire la différence entre les deu#té de
contrainte. Pour un élément :

" Si 0,4 —0; >0 alors I'élément n'est pas déchargé.

" Si 0.4 —0; <O alors I'élément est déchargé.

Il suffit alors de compter les éléments entrantsdanseconde catégorie. Un petit programme detpamgtment
compte les éléments déchargés dans I'éprouvedigplication de la méthode sur la simulation dedépette en
acier génere le graphe de la figure 44. Le prepieobservé de la courbe correspond au plateaweinainte

de la loi de comportement observé pour les petiiésormations plastiques. Ce plateau provoque
momentanément une instabilité en déformation. leaeviocalisation de la déformation se déclench@stant
0,06s. Cette localisation est indiquée par le nentypissant d'éléments déchargés. Nous pouvonBevexi
quelle durée de simulation le déclenchement dedalisation apparait en étudiant les forces apgégusur
I'éprouvette. Comme pour le premier cas, la foreeréaction est déterminée par sommation sur lesddsiceu
d'extrémités pour lesquels le déplacement est ié{piigure 45). Il existe effectivement un maximuwup le
temps 0,06s (correspondant a une déformation @ ui entraine la décharge élastique des éléngemtsont
pas atteint cette déformation (figure 43). Quelgéisments, en s'écrouissant davantage, vont segpplart
déformation jusqu'a ce que la localisation soit pléte.
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Pourcentage d'éléments déchargés
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Fiqure 44 : Comptage des éléments déchargés lors de la simulation de I'éprouvette en acier
Soldur.
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Figure 45 : Courbe force-déplacement simulée pour I'éprouvette en acier soldur. La force
maximale est atteinte pour une durée de simulation de 0,06s.

Conclusion sur l'analyse de I'essai de traction

Aux questions posées en préambule, ce travail &pjes réponses directes suivantes.

» Lalocalisation de la déformation dans I'éprouveiedéterminée par la réponse plastidquenatériau
et les_conditions d'essain essai de traction induit naturellement la lisesion de la déformation. Le
déclenchement de cette localisation est d'ailleorsectement prédit par le critere de Considere (a
posteriori, on se rend compte que ce critére seodéfmen liant les conditions d'essais a la courbe
d'écrouissage).

= Pour les métaux étudiés, il n'apparait pas d'adseaient lors de la déformation. La contrainte
continue a croitre.
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» ['extensometre introduit des aberrations lorsggmduvette localise en dehors des bras de celui-ci.
De facon indirecte, on déduit les points suivants.

= On mesure alors l'impact de la détermination dedarbe (aeq,seq) sur la réponse simulée du

matériau. Cette constatation pose le probléememdéjitionné de I'utilisation de formes analytiques de
type ggq = ngq dans des simulations éléments finis ayant powrabibjde prédire la localisation. Ces

formulations introduisent souvent un lissage a&itfides données expérimentales. Il semble alags qu
ces formulations sont alors en effet trop imprécigeur pouvoir étre utilisées dans le but de pegdir
I'apparition de la striction.

» La localisation est rapide si I'écrouissage dimiaupartir du moment ou I'éprouvette a atteint des
conditions de localisation.

» Le profil de déformation, au moment ou le criteee @onsidere est vérifié, entraine une réponse de
type ductile ou fragile. Cette propriété n'est gasctement intrinseque au matériau mais est ligena
écrouissage.

En effet, si la déformation est trés homogéne, tesipoints de I'éprouvette entrent simultanémartandition

de Considére : la rupture est quasiment immédidtendroit le plus déformé. L'éprouvette n'a plicrade

résistance apparente.

Si la déformation n'est pas homogéne, les point&gdeuvette entrent progressivement dans |'éstbable. Au

sein d'une méme surface (perpendiculaire a la tihreae traction), il subsiste des zones ou il yra

durcissement potentiel. La localisation se prodaifacon progressive (ou diffuse).

Bien entendu ces résultats dépendent égalemeatvigcbsité du matériau. La localisation augmentalement
la vitesse de déformation. Si le matériau est ¥isgueux, la localisation est retardée, si le matén'est pas
visqueux, la localisation est accrue.

De fagon complémentaire, on note que l'observafiane seule image a un taux de déformation sufésam
important permet la restitution de la presque idtale la courbe de traction. On dispose en eftet dnsemble
de points a différents taux de déformations pounéane force. L'analyse simultanée de ces pointsiifoune
bonne portion de la courbe recherchée.

Ces travaux ont été menés depuis 1997 et ontdhjet successivement d'une communication danonogrés,
d'un article dans les actes et d'une publicatieetée dans une revue. lls ont été effectués sausitelle, dans
le cadre d'un stage niveau maitrise et d'une padetigavail d'un doctorat. Les résultats ont ét#fiomés si on se
réfere a des theses tres récentes (voir [93] pample).

Analyse de la déformation en expansion

L'expansion est I'un des modes de déformation ppdiait lors des opérations d'emboutissage. L'tbgst ici
d'analyser ce mode de déformation et de regarddagin élémentaire comment un logiciel élémentss fin
simule et restitue le comportement en expansiom éé valider les analyses, une machine d'exparsiété
développée. Elle est présentée de facon succiaceld derniére partie.

Relations fondamentales
On considére le flanc de diameétre circulaiRe d'épaisseure, et soumis dans une direction quelconque a une
pression périphérique (figure 46). On suppose que le matériau & un co@p@nt plastique isotrope.

R
—

—>

& €2
Figure 46 : Flanc soumis d une expansion.

Le tenseur des contraintes, dans le cas d'uneabatetréquiaxiale, dans un repére orthonofepée,,e;) est
donné par :

-56-



Laurent Tabourot Candidature HDR 09/10/2007

o 0 O
[¢]=|0 o 0], (152)
0 0 0

avec(e;,e,) nécessairement dans le plan de la tdle. Le terngsutaux de déformation plastique est donné par :

&0 0 _
. . R le
e=|0 ¢ O |avecé=—=-==. 153
] R 2 ¢ (153)
0 0 -2¢
La contrainte équivalente au sens de Von Mises est
Oeq =0, (154)

alors que la déformation équivalente est donnée par

- (155)
eq = 25, Eeq = 2In(1+ﬁ) ,

R Ro
si on appelleR, le rayon initial de la tole. L'état de contraiftquiaxiale dans un matériau isotrope a des
propriétés remarquables :

=  sareprésentation ne dépend pas de l'orientatitentéée autour dee;,

= |es contraintes de cisaillement maximales sontlearcdnes d'axe perpendiculaire au plan de la tble.
On constate également que la déformation plastapoeimulée équivalente pour un accroissement denrayo
augmente plus vite qu'en traction pour le mémeasé&phent appliqué aux extrémités de I'éprouvettesiAdans
le cas de la figure 47, on compare les déformataesmulées :

156
Eeq(eXpansion = 2In(1+ %), Egq(traction)= In(1+§—R) . (156)
0

Le corollaire de cette assertion est que lorsquamdériau est soumis a de la traction et de l'esipana un
incrément de contrainte identique, la zone enitracte déforme plus.

AR
<+ —>
éprouvette éprouvette de
d'expansion traction

Figure 47 : Déplacements imposés a une éprouvette de traction et d'expansion

La condition de localisation sur un flanc en expam®st obtenue en suivant un principe de calcullaire a
celui appliqué pour obtenir le critere de Considdra force résultante sur un demi-disq&= 2Re est
F =0S =20Re. Lorsqu'il y localisationdF =0 et on déduit en utilisant les relations (153) que

do _ (157)
—=de.
o

Lorsqu'on utilise les grandeurs équivalentes, dienb:
doe, 1 (158)

=20,
deg, 2

1 . . - [Pe . z —_ n

Pour comparer avec l'essai de traction, supposomsadoi d'écrouissage est donnée pgf, = Ké&gq. Dans ce cas
la localisation est obtenue powr,, =2n en expansion alors que pour la traction on trosyg=n. La
localisation se produit avec deux fois plus de défdion accumulée en situation d'expansion quagtitm. En
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allongements comparés (figure 47), c'est donalzitn qui localise comparativement en premier.

Pour un matériau a comportement plastique isotrdpesque différents modes de déformation sont en
compétition, c'est celui qui présente un écrouissagpindre pour une déformation donnée qui sera
préférentiellement actif. C'est pourquoi (figure) 4®rs de l'opération de mise en forme d'un godet,
indépendamment des problemes de frottement, il pestiquement impossible d'obtenir une déformation
conséquente du fond du godet. Les zones en trafiioge) sont plus déformées. C'est en principes das
zones que se produit la localisation.

zone en

_ expansion

zone en traction faiblement
majoritairement / déformée

<+ >

déformée \

matrice
N

serre-flanc
i poincon

Figure 48 : Répartition des déformations sur un flanc embouti.

Simulation de I'essai d'expansion
La simulation montre comment se comporte le codesinwilation éléments finis par rapport a ce mode de
déformation. Pour cela une expérience numériquegmsiquée sur un disque en acier (méme matérianqu
traction) de diamétre 200 mm et d'épaisseur Imntduabe contrainte déformation de ce matériau eshée
figure 39. Un déplacement radial est imposé spoletour du disque.

Figure 49 : Maillage du disque, figure de gauche : non déformé, figure de droite : aprés
déformation.

De facon inattendue, le disque conserve une forinollaire sans localisation apparente méme poutréke
grands taux de déformation. La détection et le dagg d'éléments déformés ne fait apparaitre auéuneat
déchargé alors que la force sur un demi-disquepastée par un maximum et a commencé a décroitre

(figure 50).
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Figure 50 : Courbe de la force sur une demi-section en fonction de la déformation radiale,
simulée pour l'expansion du disque de la figure 49.

La valeur de la force passe par un maximum loréagéformation atteint 0,3. Pour cette valeur deméation,
la contrainte correspondante et la valeur du modélerouissage mesuré sur la courbe contrainterdéfmn de
la figure 51 vérifient :

159
d_a = 0450, (159)
de

Ce qui est pratiguement en accord avec le critérechlisation proposé relation (158) pour I'expamsPour le
méme matériau, on rappelle que la localisation égedche pour une valeur de la déformation équitale
d'environ 0,19.

L'intégration numérique restitue le méme compor@mgue celui prévu de fagcon analytique. Lorsque la
condition de localisation est atteinte, la somme elorts sur un demi disque passe par une valeximale.
Par contre, les déformations restent, dans ce paafaitement homogénes sur I'ensemble des élémEats.
ensemble de constatations rend un éventuel esg@rimental trés intéressant. Il permettrait airesi |
détermination de la courbe contrainte équivaleéferdnation équivalente plus loin que pour I'esgatrdction.

Il serait également possible de comparer sur lanigre partie, si la courbe issue de I'essai ddidra@st
identigue a celle issue de l'essai d'expansioni @aladerait son unicité. De plus l'essai, au relgaes
simulations, apparait trés stable : il n'y a pafodalisation. Le seul probléeme, non de moindredrtgnce, est
de réaliser des conditions aux limites correctear pmposer I'état équiaxial de contrainte. Malgette
difficulté, le développement d'une machine de sitdition équiaxiale a été entrepris.
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Figure 51 : Courbe contrainte radiale — déformation simulée pour I'expansion du disque de
la figure 49.

Machine d'expansion équiaxiale

Il existe déja des machines de ce type, le plusestudésignées par machines de traction équibexiaur
conception est dérivée de la représentation usdell&tat équiaxial de contrainte par exempla@iné sur un
cube (figure 52).

X

Fiqure 52 : Représentation d'un état de contrainte biaxial.
Cette représentation a l'instar de celle propoggee 46, ne met pas en évidence que l'état deasotd est
axisymétrique et non bidirectionnel. Bien que cesxdreprésentations soient équivalentes d'un mEntue

formel, I'utilisation de ces représentations a files de conceptions n'induit pas le méme résulans le cas

bidimensionnel, on obtient une machine d'essaapgplique des déplacements perpendiculaires a une\dite
en forme de croix schématisée figure 53.

>
T

Figure 53 : Représentation schématique d'un essai de traction "équibiaxiale" sur
éprouvette traditionnelle en forme de croix.
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Ce type de conception justifie le qualificatif deidxial" utilisé pour cette machine. Une telle miaeha, par
exemple, été développée a Grenoble par I'équiggoebler [58] et nécessite I'utilisation d'éprouesten croix
optimisées pour garantir autant que faire se peuttat homogéne des déformations. Le pilotage imdidgnt de
chaque axe de la machine autorise I'exploratiodiffierents états plans de contrainte.

Figure 54 : Photographie d'une machine d'expansion biaxiale (i gauche). Représentation
schématique de I'éprouvette de traction biaxiale optimisée dans le domaine élastique (a
droite). Photos aimablement prétées par G. Losilla [58].

Pour pouvoir développer rapidement une machineagguiune autre voie a été suivie selon le schémla de
figure 46. L'application de ces conditions aux tasi semble mieux respecter la nature de la défamman
expansion. Comme on souhaite obtenir la valeuretfests appliqués, il n'est pas possible d'utilisar exemple
un essai type Marciniack sur presse pour imposerddfiormation en expansion. Les conditions expériaies
complexes rendent alors impossible le calcul désrtefradiaux sur la partie de I'échantillon sdiée en
expansion a partir des efforts sur le poincon. bhaehine spécifique a été étudiée.

Développement d'une machine d'expansion originale
Une machine qui impose des déplacements (figurs&ant 9 directions radiales a été développée.
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Figure 55 : Schématisation des déplacements imposés pour reproduire les conditions
d'expansion.

Le principe de la machine (figure 56) restreintnaplan est dérivé de celui utilisé pour certainescde voiture.
L'application d'une force axiale,Favec une machine traction/compression classigi@)oque I'application de
forces radiales gsur la téle. La connaissance de la géométrie dealghine est nécessaire au calcul des efforts
et des déplacements appliqués a la téle.

A ,{(/]//f—-—'r//r i//.l

-+

k
R E ]
. L L | Hy+4H

-
L

Figure 56 : Principe de la machine de déformation équiaxiale.

La machine a été dimensionnée et réalisée (figdjels simulation éléments finis d'un essai au moge la
machine sur un flanc avec comportement plastiqogape, fait apparaitre une large zone de défoomati
homogeéne. Par contre, les concentrations de cotésagén téte des mors sont importantes.

Premiers résultats

On a utilisé la machine pour faire une premiere g@gne d'essais sur de simples flancs circulair@supture
prématurée de I'éprouvette trés proche des modu@dimalement & utiliser la machine en plusiegtapes pour
obtenir un flanc avec une déformation centrale irigpde (environ 10%). Le processus repose surtimo

d'un grand flanc de départ, pour pouvoir le découmgrés rupture a un diameétre plus petit pourigpet une
nouvelle déformation.
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Figure 57 : Photographie de la machine d'expansion équiaxiale en situation d'essai sur un
Aflanc circulaire.

Les premiers résultats issus de l'utilisation diteecemachine en développement mettent en évidenceawn
d'écrouissage trés important obtenu avec ce tyggsal. On obtient également des déformations homesgé
intéressantes (jusqu'a 10%) en connaissant learsades contraintes. Avec les éprouvettes utilisgegonstate
gue la traction est avantagée. Cette observatiafiro® ce qui avait été noté d'un point de vue witple : le
durcissement en expansion et est plus grand guetion. A la moindre occasion, le matériau se Hét en
traction qui devient de fait un des modes priviésgile déformation. Ceci confirme I'analyse effezfulés haut.
Méme si un travail de mise au point est nécessaire@méliorant la géométrie du flanc, les possdsilide la
machine permettent d'envisager plusieurs axessailr.
= détermination de la relation contrainte équivaledéformation équivalente puis comparaison avec
l'essai de traction,
= effet d'une déformation équiaxiale importante urdlrcissement en traction pour optimisation des
propriétés mécanique des pieéces embouties,
=  étude de la localisation de la déformation en esjoem

Conclusion

L'analyse de l'expansion d'un point de vue analgtigt expérimental met en évidence quelques phatités de

ce mode déformation. L'essai d'expansion appaoaiinte trés intéressant car en imposant des consliiar
limites idéales la déformation est trés homogénenené&n condition de localisation. Par contre comme
I'expansion écrouit plus rapidement le matériaurdation peut étre rapidement privilégiée. Ceti&sifié au
moyen d'une machine créée spécifiquement pour cqapplile mieux possible ce mode de déformation a un
échantillon circulaire. Cette constatation justifeeprotocole de contre-flanc utilisé dans I'esEaiMarciniack
pour mieux obtenir I'expansion.

1 Simulation d'opérations d'emboutissage sur matéri au isotrope

On souhaite appliquer et vérifier les concepts fdés dans les deux précédentes parties. Pour aek uh

premier temps, on choisit de simuler le comportendam matériau isotrope : I'acier Soldur utilisdifiérentes

reprises dans cette étude et dont nous avons s@igment identifié la courbe d'écrouissage au maien
logiciel d'analyse des déformations. Cette coudiegpeésentée figure 39. L'opération de mise en dochoisie

ici est la réalisation d'un godet a fond plat. lbentissage du flanc est réalisé avec le serre-fifogué pour ne
pas avoir de glissement du flanc par rapport ad&rice. Cette opération dont I'outillage est défigitire 58, a

été également réalisée sur la presse du laboratoire
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Figure 58 : Description axisymétrique de I'outillage pour réalisation du godet.

Les points suivants ont fait I'objet d'une attemtioute particuliére.
Si la courbe d'écrouissage utilisée est correctée(thinée par analyse d'images), les résultata de |

u
simulation doivent présenter un bon agrément a@ecdsultats expérimentaux, notamment en ce qui

concerne les valeurs des efforts appliqués.
La répartition des déformations doit se faire afipde la traction le long de la partie cylindreu

On doit pouvoir prédire la localisation en comptenombre d'éléments déchargés.

1.1 Modélisation

1.1.aMaillage du flanc
Le flanc a un diamétre initial de 200 mm et présamte épaisseur de 1mm. Le maillage a été réaliséeents

cubiques a 8 nceuds et 1 point d'intégration paitetrle probléme avec la version explicite d'Absitfu Un
exemple de maillage est donné sur la figure 59.
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Figure 59 : Exemple de maillage utilisé pour la description du flanc.

1.1.bModélisation de I'outillage
Le maillage des outils (figur€0) a été effectué en respectant au mieux leur gé@mmdiinsi, le jonc de serrage

qui empéche le glissement de la piéce entre ledkamc et la matrice a été pris en compte. Lesiélds rigides

ont été utilisés pour diminuer les temps de calcul.
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MATRICE SERRE-FLANC POINCON

Figure 60 : Description de I'outillage.

1.1.cLoi de comportement

La loi de comportement est une loi de type élasgtjmjue isotrope. La courbe de référence est défieie par
les essais expérimentaux en traction.

1.1.dConditions aux limites

Le coefficient de frottement entre tous les élémestlides a été fixé a 0,1. C'est une valeur mayenn
correspond aux couples de matériaux en présenceydtéme de surface maitre esclave pour la gedtion
contact a été adopté. Les degrés de liberté deatecen sont tous annulés. Deux étapes sont néoesgEur
appliquer complétement les conditions aux limites.

Le serrage du serre-flanc réalise tout d'aborddedge de la piéce. Il provoque une déformatiostigae de
celle-ci au niveau du jonc de retenue. L'effort lmpg sur le serre-flanc est environ 200 000 N,qce
correspond aux conditions expérimentales imposaekep 6 vérins de serrage de la presse lorsgqualissoumis
a une pression de 60 MPa.

Pour la seconde étape, on impose le déplacemembidgon avec une vitesse axiale de 3m/s. Cettesatest
appliquée progressivement au moyen d'une rampecpoigervée constante la durée restante de I'€@ea@iafin
d'éviter d'avoir une accélération infinie si on ligye directement la vitesse dés le début de lalsition.

1.2 Comparaison simulation et expérience

La comparaison entre deux objets tridimensionnelst ipas simple a traiter. L'un est accessiblalpamesures
de géométrie effectuées sur I'échantillon alorsl@ugre I'est au travers d'un ensemble de poilets noeuds du
maillage déformé. Le paragraphe expose quelquedasipoints qui ont été retenus pour faire les eraipons.

1.2.aComparaison générale

Pour un enfoncement de 25 mm du poingon, la foxeecée sur le poingon est maximale et vaut 86N.OBlle

correspond a une pression de 10 MPa appliquée sidrrin du poingon. La forme de I'embouti est densiédr la
figure 61 a gauche. Celui-ci est rompu car il réa pté possible d'arréter I'essai lorsque la faragteint son
maximum.

f_— Localisation de la déformation

(Ave, Grit.: 0%)
+8, 745e-01
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Figure 61 : Photographie d'un flanc embouti et isovaleurs de la déformation équivalente sur
la forme déformée a partir des données de la simulation.

Les isovaleurs sont reportées sur I'échantillororhéé pour le méme déplacement du poingon. Deuxtpoin
valident la modélisation adoptée. La valeur d'¢fimulée correspondante est de 86 000 N, ce qublse
indiquer que le niveau général de I'écrouissagelsimu matériau est correct. La localisation angengar la
simulation située juste avant l'arrondi imprimé farpoingon est en correspondance avec l'expéridree
rupture du flanc s'est en effet produite a cet@ihdr

1.2.bDéformation de la partie en expansion

Selon nos pronostics, la partie supérieure du godetdevrait que trés peu étre déformée aussi bien
expérimentalement qu'en simulation. Dans les mé&muaditions de déformation que précédemment, oreobti
des déformations sur la partie en expansion ddréode 5% alors que les déformations dans les zenes
traction sont jusqu'a 10 fois supérieures (figuzk 6

Déformation Exx (“100000)

Figure 62 : Analyse des déformations suivant x de la partie du flanc en expansion. A
gauche, les iso valeurs déterminées expérimentalement sont comprises entre 3,5 et 5% ; a
droite, les iso valeurs issues de la simulation sont comprises entre 6 et 7%.

La déformation simulée est quant a elle de l'odlr&%. Différents facteurs sont éventuellemenvrigihe de
cette légere différence.
= Le coefficient de frottement joue un rdle sur lpadition des déformations. Compte tenu des moyens
expérimentaux accessibles, nous n'avons aucurijudertjuant a la valeur moyenne considérée lors
de la simulation.
» La question de la validité de Il'utilisation de tautbe contrainte—déformation déterminée en traction
pour obtenir le comportement en expansion restéeos
On constate par ailleurs une petite dérive desrdeftions mesurées expérimentalement qui sembladadguer,
soit une hétérogénéité des propriétés mécaniquesatieriau, soit une variation du coefficient detément sur
la circonférence du poingon.

1.2.cLocalisation versus nombre d'éléments déchargés

Lors de la simulation, le nombre d'éléments déckmrgst enregistré. La figure 63 donne le pourcentag
d'éléments déchargés en fonction du temps de diomla partir de 0,015s, la localisation s'amocoenme en
témoigne le nombre croissant d'éléments décharpésgtiade ce moment. Le maximum de la force dsirdtun
peu plus tard entre 0,17 et 0,18 secondes, comdspba un pourcentage de 45% d'éléments déchargés.
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Fiqure 63 : Utilisation du critére "éléments déchargés" pour déterminer si la localisation de
la déformation a lieu sur la simulation d'une opération simple d'emboutissage.

Le comptage des éléments met donc en évidencectement la localisation de la déformation.

1.3 Conclusion

D'autres simulations du méme genre et d'autres amigons sont utilisées pour valider notre dedoriptie
I'écrouissage et le concept localisation assoctécti® par comptage d'éléments déchargés. Par exetapl
formation d'un godet avec avalement (peu de presmioniveau du serre-flanc) est également tedtéebonne
correspondance, a chaque fois, entre résultatdésnfistributions des épaisseurs, courbes forcégptadement

du poincon, déformation...) et la détermination ccotee(le cas échéant) de la localisation valide nos
propositions. Par ailleurs, l'origine des répanis des déformations et le processus de localisatans
I'échantillon sont mieux compris. |l apparait nofrmae la localisation se situe dans la zone esdintient
déformée en traction juste avant I'arrondi.

2 Etude d'un cas limite : le titane

L'application d'un modeéle n'est pas toujours pdssike titane en feuille méme aprés recuit sous Widstre la
difficulté a parfois définir un modéle pour décrieecomportement.

Le titane est nettement moins utilisé dans lesaijmdrs d'emboutissage que les aciers. Il existermgnt des
références matieres qui se présentent sous fornpradieits laminés pour réaliser des produits eniboiiu
laboratoire, est développée en collaboration avex entreprise réalisant des prothéses médicalem\ge
hanches et colonne vertébrale), une cage intergqumeaintervertébrale). La fonction de cette cagede se
substituer aux disques défaillants préalablementiés par le chirurgien pour favoriser ensuitestaudure
osseuse entre les vertébres au moyen d'un greffefleqcontient. Pour des raisons de compatibikitésc le
corps humain, cette cage doit nécessairement éisée en titane (Ti40), matériau bio compatiBleur des
raisons d'ordre économique, il est souhaitable Bpse formes finales de la cage soient obtenues par
emboutissage.

L'étude de faisabilité de l'opération s'effectue gimulation éléments finis. Il est alors nécessde déterminer
la loi de comportement. Ce travail nécessite dbrmractérisation et la modélisation du comportarpéastique
du titane. Les propriétés plastiques du titane s@st particulieres et rendent problématique li@apbn d'un
modeéle classique.

2.1.aUne anisotropie marquée

Les essais classiques de traction a 0°, 45° et(8@dre 64) font ressortir une sensibilité marquéde
comportement du matériau en fonction de l'orieatatie I'éprouvette par rapport a la téle laminée.
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Figure 64 : Courbe contrainte déformation d'éprouvette en Ti40 a différentes orientations
en traction.

2.1.bDes déformations hétérogénes

L'évaluation des déformations surfaciques (figusg&@vec le logiciel d'analyse d'images révele ddsrahations
localement trés hétérogenes. Petit a petit la d&fton se concentre dans des bandes macroscopiques
persistantes.

Déformation Eyy (*10000)

Figure 65 : Déformations longitudinales d'une éprouvette de Ti40 en traction avant
localisation (déformation moyenne=0,12.)

Ce méme constat s'effectue en expansion (figure 66)

-68-



Laurent Tabourot Candidature HDR 09/10/2007

Déformation Eyy (*10000)

Figure 66 : Déformation d'une éprouvette de Ti40 en expansion (déformation
moyenne=0,02).

Lorsqu'on tente de calculer les coefficients d@nipie, les résultats sont alors complétementtiguras
(figure 67).
Coefficient d'anisotropie transverse

Fiqure 67 re : Calcul automatisé des coefficients d'anisotropie a partir des déformations
d'une éprouvette de traction.

De plus les valeurs moyennes des coefficients sb&moipie s'averent étre non constantes au courka de
déformation [3].

2.1.cDes références a la physique nécessaires
L'ensemble des phénoménes rend ardue la mise e gilane modélisation de la plasticité du titanedé® sur
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une homogénéité initiale des déformations. Macmpisgement, il semble difficile d'apporter une egation a
ces phénomenes. La mise en place d'une modélisatiopeut se faire que lorsque les aspects physi@ues
I'origine des bandes de déformations seront compris

3 Bilan de la premiére partie

Le travail effectué a pour objectif de s'assuréil g@at possible de simuler correctement des oraisimples
d'emboutissage. Il est possible de le faire si ester dans un cadre relativement restreint avec aiériau
isotrope et une opération mono passe. Si la calebe@férence contrainte équivalente, déformatianvétente
est déterminée avec suffisamment de précisiomst in€me possible d'accéder a une prédiction deciisation
en déterminant I'existence de zones déchargéedelaratériau.
Par contre, la sensibilité de la réponse numéraueomportement du matériau nous incite a travalle des
lois de comportement plus générales que celleslbettent proposées. En effet, toutes les moddisatie la
plasticité reposent essentiellement sur une cougfrence, obtenue la plupart du temps en trac@@mite
courbe décrit la relation qu'il y a entre une caintte et une déformation qualifiées d'équivalenBeite relation
est considérée comme représentative du comporteggegral du matériau pour une sollicitation gémérakci
se concoit lorsque le matériau est isotrope. Phgsigent I'isotropie est associée aux matériaux Esngrains
ont une distribution d'orientation cristallograpieg complétement aléatoire et une grande possibilité
d'accommodation de la déformation a travers de memxomodes de déformation potentiels (les différent
systemes de glissement présentés dans le chagitent. A 'opposé, l'anisotropie plastique du pomiement
existe pour des matériaux pour lesquels il existeatientations privilégiées et/ou un nombre lirdéémodes de
déformation a priori différents. Le titane semhiie&in fort bon candidat. Il y a alors fort peuptebabilités de
déclencher, sous des sollicitations différentes, ohé&canismes identigues comme dans le cas d'umiamnaté
isotrope. Par exemple, la traction a 0° du titasteve, selon toute vraisemblance, des modes derdéafmns, en
nombre et en nature, différents de ceux a 90°ylaralors pas de raison de faire référence a ange unique
pour deux comportements qui sont fondamentaleméférehts. La compréhension et la modélisation des
mécanismes a l'origine de la plasticité semblentd®@cessaires pour :

= dans un premier mieux comprendre et simuler le cotement de matériaux anisotropes sous

sollicitations complexes,

» puis étendre la modélisation & des matériaux aipociement non homogene.
Ce constat nous amene alors a travailler sur desdi® comportement a fondements physiques qui [gost
générales que les lois de comportement phénoménaksy Les développements qu'on qualifie de multi
échelles sont présentés dans le chapitre suivant.
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PARTIE 3 Description unifiée de la plasticité des m  onocristaux

L'objectif est ici de formuler la relation entrévblution de I'état de contrainte et la déformatonun point du
matériau. Différents paramétres peuvent définiatl'@u matériau et étre utilisés dans cette redatidfin
d'obtenir une description générale et unifiée, @msére que le matériau n'est plus "homogénehtenduisant

le traitement distinctif de chaque grain, carast&par son orientation cristalline. A ce niveauglaonse globale
d'un grain (ou monocristal) est obtenue (figure &8) combinant différents événements élémentaires
responsables de la plasticité. Dans notre cagnézanismes impliquant des densités de dislocatiatables
pour les métaux a structures cubiques a faceséesnsont principalement considérés.

Blocage .
Mécanismes

Production Annihilation élémentaires de la
plasticité (impliquant
les dislocations)
Echelle 16-10°m

\ / Comportement moyen

d'un ensemble de
o dislocations
€ Echelle 1¢-10*m

Comportement du
monocristal (grain)

1
&:: Echelle 1¢-10"m
Comportement d'un
F F agrégat poly cristallin
Echelle >10'm
AL AL

Figure 68 : Intégration des différentes échelles pour décrire la plasticité.

La qualité de la réponse finale du modele (appligyé simulation d'un essai expérimental générghedd de
chaque étape du processus de modélisation. Le psg#ntiel est donc de mettre en place correctelesnt
différentes étapes conduisant a I'obtention d'udéieogénéral de la plasticité.

La premiere étapeonsiste a sélectionner et identifier les mécaessphysiques a une échelle microscopique
(qui, dans notre cas, impliquent essentiellementieuvements de dislocations). On utilise ensesdeélations
qui modélisent ces processus pour obtenir desigrtagénérales moyennes a |'échelle de la mécanigse
milieux continus : la loi locale du matériau.

Dans un_deuxiéeme temps$a résolution d'un probléme général (correspondada simulation d'un essai
expérimental par exemple) impose la définition d/alume et de différentes frontieres sur lesqualiéérentes
conditions sont imposées : force ou déplacementloLade comportement locale définit le matériau. On
recherche alors a partir d'une configuration deadépévolution de la configuration (déplacemeamntrainte et
évolution des paramétres internes du matériau).
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(Px(M,1),..., B(M,1)

Figure 69 : Configuration générale d'un probleme quasi statique sur un milieu déformable.

Considérons le solide déformable qui occupe lemel@(t) a l'instant (figure 69). La frontiere> du volume
est partagée en deux zones distindeset X ; sur lesquelles on impose respectivement le chaanptdsses
v, (t) et des forces surfaciquds (t) . Les inconnues de ce probléme sont les champstekses/(x,t) et le
champ des contraintes(x,t) pour chaque poinM du domaine. Le champ de vitesses solution de @aégme
doit vérifier les conditions aux limites :

v(x,t) =v;(t) sur,, (160)
et le champ de contraintes doit vérifier les éaqurettid'équilibre (quasi-statique) :
div(o(x,t)) =0 sur Q, (161)
o(x,t).n = F;(t) surX;

n est la normale a la surface au point considéré.

Les deux champs inconnus sont liés par la loi deportement du matériau dont I'évolution est coBgdar les
variables internes du matérigpm(M,t),...,;(M,t)). Ce probléeme dans le temps et I'espace est génmaat
résolu par des techniques qui font appel a la éfisation du temps et de l'espace. Dans le caemrésn a
développé des méthodes d'intégrations analytiqoes les cas simples ou appliqué la méthode desegitsm
finis dans le cas quasi—statique.

Le troisieme aspednhérent a cette démarche, est l'identificationndadéele puis sa validation sur des cas
impliqguant des monocristaux et des agrégats dirgtal

Les paragraphes suivants récapitulent les pringipésultats obtenus concernant le modéle de pikgstitilisé

la premiére fois pendant mon travail de these.r@eatl de fond a permis d'améliorer le modéle dedkder
soigneusement. On obtient finalement un modele aptalécrire de facon unifiée le comportement
élastoviscoplastique d'agrégats métalliques pdltallins. Cette démarche a été appliqguée a divesisgmtions
expérimentales sur différents métaux.

Mécanismes élémentaires a l'origine de la plasticit €

Des ouvrages fondamentaux décrivent de fagon etihiausus les points relatifs a la plasticité aibne [37],

[61], [47], [B7].

On précise les différentes notations adoptées pétude. Les dislocations sont des défauts d'emmgife

atomique dont les mécanismes associés sont refpessdiune grande partie des propriétés plastigess
métaux. Aprés la présentation du concept de distotat du lien avec la déformation plastique, défrents

mécanismes physiques sont présentés.

Les dislocations

On inclut sous cette rubrique la description desan&mes élémentaires a l'origine de la déformatlastique.
On y retrouve donc tous les mécanismes fondégsoricept de dislocation.

Le concept

Les imperfections dans les métaux appartiennemisidlasses différentes :
» |es défauts ponctuels,
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= |es défauts linéaires,

» |es défauts plans.
Les dislocations appartiennent a la classe desutdéiméaires. La dislocation "coin" est la plusila a

représenter. Elle correspond a la ligne atomiqueréhgau cristallin perturbée par un demi plan dia®
supplémentaire dans le réseau (figure 70).

cristal parfait cristal avec demi-pla

supplémentaire

déplacement
la ligne

Figure 70 : Visualisation d'une dislocation coin dans un cristal. La ligne AB correspond a
la ligne atomique perturbée et prend le nom de dislocation.

Le vecteur de translation pour insérer le demi-plan supplémentaire (quiespond a I'épaisseur d'un plan
atomique) est appelé vecteur de Burgers. D'une eararmjénérale, pour une structure cristalline dontes

dislocations ont des vecteurs de Burgers qui cpordent aux périodes les plus courtes du réseau. La
dislocation vis correspond au défaut d'empilementetteub de la figure 71.

|

j//

' sens de

|

'}// déplacement
4< de la ligne
g

L~

Figure 71 : Représentation schématique d'une dislocation vis.

A température ambiante, les dislocations sont gralement responsables des propriétés plastiquemédaux.
Le mécanisme principal est le glissement de laodaglon dans un plan qui contient le vecteur degBrg'b
(figure 72). Sous une contrainte de cisaillememtligne atomique délimitant le demi-plan suppléragatse
solidarise avec celle du demi-plan inférieur erasdgs, libérant le nouveau demi-plan supérieusvoi

— >

—> —> —>

«— S «— S

Figure 72 : Déplacement schématique d'une dislocation coin sous I'effet d'une contrainte
de cisaillement.

Lorsqu'une dislocation traverse le cristal de parpart, elle laisse une marche résiduelle, delariza longueur
du vecteurb, correspondant a une déformation plastique permanke plan dans lequel la dislocation peut se
déplacer est appelé plan de glissement. Ce platoestun plan dense de I'empilement cristallogigyei Il est
caractérisé par sa normale. On utilise souvenbtenale unitairen pour le caractériser. La combinaison plan de
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glissement, direction de glissement définit ce guppelle un systéme de glissement. En raison ydaétses
des structures métalliques, il existe plusieurs¢esyes de glissement potentiels a l'intérieur d'ustat de

structure donnée. Un systéme de glissement esttéeisg pam® la normale unitaire au plan de glissement et
g(s) le vecteur unitaire colinéaire au vecteur de Biggmrrespondant. L'exposant (s) définit le nunmduo

systeme correspondant selon les conventions choisie

Il reste a compléter ces notations par la définitite la densité de dislocations. Le rapport deofayueur
cumulée des segments de dislocations appartenantsystéme dans un volume donné est appelé delesité
dislocation. Ce rapport a comme unité [8.m

Lien avec la plasticité

Le mouvement des dislocations est lié aux grandeunstrainte et déformation. Le premier lien est
historiguement connu sous le nom de loi de Schiwic gue le second est désigné par la relatiorosi@n.

Loi de Schmid

Laloi de Schmiddonne la condition générale d'écoulement sur stesye. Une dislocation devient mobile si, la
projection du vecteur contrainte appligué dansan de glissement sur la direction de glissemaeittine est

égale a une valeur seull baptisaéié’ . On appelle cission résolug® pour le systéme (s) la valeur :
T(S) = (Gn (s) )'g(s) , (162)

ou le tenseur de contrainte appliquée est désign& pLa loi de Schmid traduit ces concepts pour détem
s'il existe un taux de cisailleme;i'fs) sur un systeéme (s) :

r® =7 (163)

= y(s) >0
i® >0

Ce critére traduit une vision élastoplastique dérimene et nécessite la détermination de la vdietaux de
cisaillement par un autre moyen. Un modele d'écnefe élastoviscoplastique précise a la fois leewit

d'activation et la relation entre la contrainteotés et la vitesse de déformatign® .

Relation d'Orowan

On aborde le probléme qui consiste a passer du @denpent individuel d'une dislocation au comporteime
plastique macroscopique du matériau. On considéger¢ 73) un parallélépipéde de matiére contenamet
dislocation coin paralléle a la dimensibn Lorsque cette dislocation traverse le parall@iége et parcourt la
longueur dx, elle laisse deux marches opposées de larbesur les deux faces perpendiculaires au plan de
glissement.

b

i

dy

L

Fiqure 73 : Parallélépipéde cisaillé par une dislocation de type coin.

Le cisaillement obtenu s'écrit :
b [ (164)
dy=—=—D>bL= p_bdx.
T Prm

Ce calcul fait apparaitre la longueur de la didiocamobile divisée par le volume du parallélépipe@ette
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fraction dont l'unité est le fest considérée comme la densité de dislocationsileso Si on rapporte le
cisaillement a la durée de déplacement, on obtient

V= PV,
ou V est la vitesse de la dislocation.

Cette expression est connue sous le nom de reldittmowan . Elle a été proposée pour la premiéeeeio 1940
[76].

(165)

Les différentes structures métalliques

Dans ce paragraphe, on détaille les différenteticptarités des structures métalliques usuelles rdégux

(cubique centrée, cubique a faces centrées, healjopt les propriétés géométriques des systemes de
glissement.

Structures cubiques a faces centrées (cfc)

Les métaux courants qui se solidifient selon cstitecture sont entre autres : le cuivre (Cu), raiium (Al),

l'argent (Ag), l'or (Au) et le nickel (Ni). La refsentation d'une structure cubique a faces cengsiedonnée
figure 74.

1@

N\
A
O
Fiqure 74 : Structure cubique a faces centrées. L'intersection du plan dense avec le cube est
matérialisée par les traits pointillés.

Un monocristal de structure cubique a faces cemtcéatient quatre plans de glissement de type {1a¥¢c
chacun trois directions denses <110>. La notatienSd¢hmid et Boas [83] précise les différentes paire

admissibles. Une lettre est attribuée au plan idseghent et un chiffre au vecteur de Burgers. lreespondance
est donnée dans le tableau 3.

Normale au Vecteur de Systémes de
plan de Burgers glissement
glissement potentiels
A (111) 1[01]
B (111) 2 [011] A2 A3 A6
c(t19) 31107 B2 B4 B5
D (111) 4 [107] CL C3 C5
5 [110] D1 D4 D6
6 [110

Tableau 3 : Convention de Schmid et Boas pour désigner les systemes de glissement dans la
structure cfc.

La loi de Schmid (163) est bien vérifiée pour lestanx a structure cfc. Dans le cas d'une sollioitatni axiale

en traction, le systéeme actif au début de la déition est déterminé uniquement par la connaissdece
l'orientation de l'axe de traction dans le repeteaché a la structure cristallographique. La pribpec
stéréographique est le moyen conventionnel pourregples directions dans l'espace. La projection
stéréographique liée a la structure cfc, lorsqiane les directions et les plans définis dansldetu 3 fait
apparaitre des zones qui s'apparentent a deslésavpir figure 75).
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[110)

[010] o4 044 HHH [010]

[110]

[100]

Figure 75 : Projection stéréographique faisant apparaitre les symétries de la structure
cubique a faces centrées et le triangle standard (en gras). Les systémes activables en
traction uniaxiale sont donnés pour chaque triangle.

D'un point de vue cristallographique, ces trianglest rigoureusement équivalents entre eux. Laghadont

les sommets sof001], [017] et [111] est employé pour décrire le comportement générabrte le nom de

triangle standard. Lorsqu'on donne le systéeme aatifonction de la position, on obtient un systéam#f par
zone représentative de la structure. Les cotésommtspcommuns aux triangles correspondent a destgoi
d'activations multiples. L'orientation de I'axe tdaction est représentée par un point appartenant tiangle.
Lorsque I'axe de traction décrit toutes les origota délimitées par le triangle, un seul systentiaetif.

Structures cubiques centrées (cc)

Les métaux courants qui appartiennent a cetteecldssstructure sont le fer (Fe), le vanadium (¥)nibbium
(Nb), le tantale (Ta), le molybdéne (Mb) et le tsigge (W). La maille élémentair est représentédasfigure
76.

Figure 76 : Structure cubique centrée.

Les directions de glissement correspondent auxtitiress ayant la plus forte densité atomique detractire
cubique centrée. Ce sont les directions de la famil11>. Le glissement cristallographique se faiiquement
sur la famille de plans {110} ou {112}. Plus raremh@n a constaté du glissement dans la famillelaie {123}.
Le glissement sur le plan {110} est le plus souvearicontré. Les systemes de glissement potentieteed
structure cubique centrée sont donnés tableau 4.

Normale au Normale au Normale au Vecteur de | Systemes de glissement
plan de plan de plan de Burgers potentiels
glissement glissement glissement
1 (019 1 (217) 1" (217) A [111]
2 (011) o (511) o (211) B [11] 2A,3A,6A,2'A,3'A,6'A
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3 (109) 3 (121 3" (151) C11y] 2B,4B,5B,2"B,4'B,5'B
4 (101) 4 (1217) 2 (121) D [111] 1C, 3C,5C,1'C,3'C,5"C
5 (110) 5 (112) 5" (L129) 1D,4D,6D,1"D,4"D,6'D
6 (L10) 6 (112) 6" (112)

Tableau 4 : Notation de Schmid et Boas étendue pour désigner les systemes de glissement
dans la structure cubique centrée.
Il existe une particularité pour les dislocatiomstgpe vis dans le cas des structures cubiquestesniElles ont
une structure de cceur tridimensionnelle. Le coeuadbslocation est dissocié en dislocations pgtesur 3
plans de type {112} (figure 77). Cette dissociati@md plus difficile le mouvement de la dislocatiétour se
mouvoir, il faut qu'elles deviennent glissiles paonstriction dans leur plan de glissement. CettRirea
asymeétrique du cceur de la dislocation rend soraitin sensible aux contraintes de cisaillementi@mors de

son plan de glissement.
[121]
[211 n12]
Fiqure 77 : Dissociation du cceur de la dislocation vis dans la structure cubique centrée.
Dans le cas d'une sollicitation en traction unikxi@n détermine le premier systéme actif. On sappgue

chaque systéme a une cission initiale identiqueaqGé triangle représentatif est alors partagé @s sous
domaines d'activités différents (figure 78). Ddabsolu, I'étendue des différents domaines estittomaé par le

rapport entre les différentes cissions critiquesltigue systéme.
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[100]
4B 4D
6A 5C
5 6
2B 2A | 1C 1D
I'/D 4D 4B 2’8 5B
- 3 6D ’ A 3
[100] [010]
4 5C 3ic )’D|5 )
1 3A 2 6A
2A 2B 1D 1C
6’ 5’
5B 6D
1D 3C
99 ’
[100]

Figure 78 : Projection stéréographique faisant apparaitre les systémes activables en traction
uniaxiale pour la structure cubique centrée. Les cissions critiques sont supposées identiques
sur chaque systéme.

Structures hexagonales

Les métaux courants appartenant a cette classérudguse sont : le magnésium (Mg), le Béryllium Bk
zirconium (Zr), le cadmium (Cd) et le titane (Ti).

[0001]

Figure 79 : Représentation de la maille hexagonale. Le plan dense est le plan de base.

La structure hexagonale (figure 79) est un empifgrnempact de plans denses suivant la séquencé& B BSa

compacité s'évalue par la valeur du rapport c/amsDa cas idéal, la compacité estd@/3 = 1,633. Elle varie
dans la fourchette suivante : 1,568 pour le bénylla 1,886 pour le cadmium (tableau 5).
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Matériau cla Glissement principal
Béryllium 1,568 Basal
Hafnium 1,581 Prismatique
Titane 1,588 Prismatique
Zirconium 1,593 Prismatique
Cobalt 1,624 Basal
Magnésium 1,624 Basal
Zinc 1,856 Basal
Cadmium 1,886 Basal
Tableau 5 : Valeurs des rapports ¢/a et mode de déformation dominant en fonction du métal
hexagonal.

Les conventions cristallographiques retenues smninidices de Miller Bravais définis dans le refd@aragonal
a 4 axes [2110], [1210], [1120] et [0001]. En restad, lorsqu'on est amené a utiliser un repére notmé

direct, pour des calculs matriciels ou la défimtides angles d'Euler, on utilisera les directiorg)a[1010],

[1210] et [0001].

Chagque métal de structure hexagonale présenteisseiglent facile, appelé encore principal (celuitdan
cission critique est la plus faible), qui est deiglissement basal, soit le glissement prismatidans tous les
cas, la direction associée est déterminée parnsdtscdtions de vecteur de Burgers <a>. On rencargetement

plusieurs autres systemes de glissement dits sateadde vecteurs de Burgers <a> et <c + a>. ¢&#8r8es
sont donnés tableau 6.

Plan de glissement Vecteur de Burgers Systémes dsgement
potentiels

B <a> 3 systémes

(000) Basal B
{1010} prismatique P

<1210> <a>
<1213> <c+a>

P <a> 3 systéemes

{1011 Pyramidalrg

7h, <a> 6 systémes

{1011} Pyramidal 7z,

7T, <c+a> 12 systémes

{1122} Pyramidalsz,

T;<c+a> 6 systemes

Tableau 6 : Systemes de glissement dans la structure hexagonale.

Les différents mécanismes

Différents mécanismes opérent avec des degréssdivenportance lors de la déformation plastique. La
prépondérance d'un mécanisme est controlée pgrdede structure, les conditions expérimentalen{éature)

et le taux de déformation atteint. Il apparait imi@ot de bien connaitre tous les mécanismes et rfidar
lorsqu'on souhaite construire un modéle cristalbria plasticité. L'objet de ce paragraphe est dienprésenter
tous les mécanismes qui sont susceptibles de sifestan lors de la déformation.

Production

En 1950, Frank et Read [35] ont déterminé le méoagide production des dislocations qui opére denfag
prépondérante dans les structures de type cubiguies centrées. Ce mécanisme est a l'origineade |
multiplication des dislocations dans un cristal sgiidéforme plastiquement.
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Figure 80 : Etapes successives pour la formation d'une boucle de dislocation a partir d'un
segment ancré d ses extrémités et soumis a une contrainte (Mécanisme de Frank Read).

La figure 80 illustre le mécanisme. Un segment iddodation ancré (a) a ses deux extrémités et soanine
contrainte résolug a tendance a s'allonger et se courber. Plusnaiote est importante et plus le segment a
tendance a prendre une forme de 1/2 cercle (b)dees extrémités du segment qui se mettent en vis sont
de signes opposés (c) et (d). Une augmentationé&upptaire de contrainte entraine I'annihilatios gertions
de segments en présence (e). On obtient d'uneysertboucle autonome de dislocation qui va contiduse
dilater et d'autre part un segment, similaire st initial, potentiellement apte a fournir urmivelle boucle
de dislocation.
A partir de ces considérations, on définit arbigaient un signe associé au segment de dislocaiativement
au sens de la contrainte résolue. Le segment qig@ace dans le sens de la sollicitation a leesigalors que
le segment qui se déplace dans le sens opposbbidéation est affecté du signe — (figure 81).

—>

</ +>

Figure 81 : Définition du signe d'un segment de dislocation en fonction de son sens de
déplacement.

La forme circulaire que prend le segment de dislonasous I'action de la contrainte est expliquée ges
raisons de minimisation d'énergie de la ligne déodation. On démontre alors que le mécanisme a@ugtion
Frank-Read est activé si la contrainte de cisagieimappliquée sur le segment de dislocation esraament
proportionnelle au rayon de courbuk® de la dislocation :

_aub (166)

T=—"—,

R
La longueur du vecteur de Burgers bstle module de cisaillement du matériau gst a est un coefficient de
proportionnalité.
Un monocristal est rarement parfait. La structueedaslocations existant sur les différents systépread une
forme polygonale pour minimiser I'énergie élastiq@e réseau de dislocations est appelé réseauatekEr

(figure 82). Les points d'ancrage des dislocatisost réalisés aux intersections des lignes de adistms
appartenant a différents systémes.
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Figure 82 : Schématisation d'un réseau de Frank dans un monocristal non déformé.

On lie donc la cission seuil sur un systéme a ilke tearactéristigueR; de ce réseau qui définit la distance
moyenne entre les points d'ancrage en utilisaml&ion de proportionnalité définie par I'équat{@66) :

aub (167)
Tﬂ = R_f .

On estime en général que I'espacement entre latspancrage est inversement proportionnel aciaeacarré
de la densité de dislocations. On obtient alors une estimation de la contrasetal pour un systeme :

r, =aubyp . (168)

Ce mécanisme s'applique particulierement bien pesistructures de type cfc. Par exemple, pour iereda
relation ci-dessus a été retrouvée awee0,3.

Frottement sur le réseau

La dislocation qui progresse dans le réseau ditsi$t successivement en interaction forte ouldaitvec ses
atomes voisins. Ces forces atomiques sont recorsmuesle nom de "forces de Peierls Nabarro” [69].[Cette
force est apparentée a une friction de réseau ajig périodiguement avec une longueur d'onde dopaée
I'espace entre les plans atomiques. On démontréadaece de friction est d'autant plus faible que

= e plan de glissement est dense

= le cceur de la dislocation est étendu dans le @aglissement
La friction de réseau contr6le davantage les diglons vis qui sont, en général, plus dissociées lgs
dislocations coins. Le mécanisme de progressiordidéscations dans les matériaux a haut niveaoo=$ de
Peierls est décrit de la fagcon suivante (voir égalet [79] par exemple).
Au début de la déformation les dislocations coircgpessent alors que les dislocations vis restenuées dans
les zones d'interaction forte (voir figure 83). &ade préalable est appelé pré-plastique en rdisda trés faible
déformation plastique générée.

progression de la
partie coin de la
dislocation

Figure 83 : Progression d'une dislocation dans un matériau a forte friction de réseau en
stade pré-plastique. Les segments vis sont bloqués.

Le blocage rapide des dislocations coins entrafmeedpart l'augmentation de la contrainte appliqusutre
part, l'implication des dislocations vis dans lagfodéation a travers un mécanisme spécifique de ldoub
décrochement.

La progression de la vis est décrite par le mosi@éhple suivant. On présente son déplacement gaplression
de double décrochement a caractére coin ou miitéogupasser la vis d'une position stable (liaisorte avec

le réseau) a une autre position stable (voir figgde Ce mécanisme s'apparente a la technique qtilse
lorsqu'on extrait un pneu d'une jante a l'aide elexdlémonte-pneus. Pour les basses températufastita de
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réseau est un mécanisme prépondérant qui congdteulement plastique pour les matériaux a straatubique
centrée.

segment coin o
mixte

Vallée de
Peierls

/

segment vi

Direction type <111>

Figure 84 : Progression d'une dislocation vis par création de double décrochement en stade
plastique.

Annihilation

Deux dislocations coins qui glissent sur un ména @vec des signes opposés s'attirent. De pluguleries
deux dislocations sont en vis-a-vis, les demi-pEusplémentaires vont coincider pour donner un ptanplet :
la ligne de dislocation disparait. Ce mécanismeapgelé annihilation. Il peut se produire mémeduoesles
plans de glissement sont séparés par quelquesaistaatomiques (figure 85). La distance de séparati
maximale des plans dépend de l'agitation thermifgseatomes et donc de la température.

//; j///////// L S
A
/ Y/
ke /

Figure 85 : Mécanisme d'annihilation.

Formation d'une jonction

Lorsqu'une dislocation progresse, elle renconteeligaes de dislocation d'autres systémes qui pesmn plan
de glissement. Ces dislocations sont qualifiée$atét" relativement au systeéme actif (figure 86).

dislocations de type
foréi

dislocation mobile //

2 77

plan de glissement

Figure 86 : Définition de la notion de dislocation forét relativement a une dislocation
mobile.
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Lorsque deux dislocations désignées par a et tedeewrs de Burgerb, et b, se rencontrent, il est possible

gu'une jonction se forme. Le vecteur résultant eiteccombinaison est la somme des deux vecteurauixi
L'énergie élastique de la ligne de dislocation msportionnelle au carré du module du vecteur degéns.
Ainsi, la formation de jonction (figure 87) est piide si I'énergie de la combinaison est inférieur&nergie
initiale des deux dislocations séparées :

bZ +bZ > (b, +b,)?> = b, b, <0. (169)

Dans le cas otb, [, >0, les deux dislocations ne s'assemblent pas. Ltesagtions entre dislocations
entravent leur mouvement et contribuent a durairigtal soumis a une déformation plastique.

/Vba

by
—

Figure 87 : Formation d'une jonction.

Dissociation des dislocations

Quand deux dislocations de vecteurs de Burgerérdifts se rencontrent, elles peuvent se combinerfpomer
une jonction de vecteur de Burgers la somme des geicédents. Réciproquement, il est envisageableg
dislocation de vecteur de Burgebspuisse se dissocier en deux partielles de vedeBurgersb, et b, pour

minimiser son énergie de cceur (figure 88).

1//2

d

Figure 88 :Dislocation dissociée en deux partielles 1 et 2

On a donc la méme relation entre les vecteurs dgdBsique pour l'interaction de deux dislocatidi§9y :
b2 >b? +b3, (170)

Ce bilan énergétique donné en premiere approximatécessite d'étre précisé car il ne tient pas t@mpde
I'énergie d'interactionV,,, ni de I'énergie de faute d'empilement du rés@ay, générée par suite de la
dissociation. Toutes les énergies mentionnées caparagraphe sont définies par unité de longuéémergie
totale W, de deux partielles dissociées d'énergies individs&l, et W, est donc :

Wit =W +Wo + W15 + W (171)

On appellew,, I'énergie par unité de surface associee au défantpilement. Si d est la largeur de la bande
associée, I'énergie a fournir pour fabriquer leadgéést :

Wormp = Womp* d . (172)

A l'équilibre, I'énergie totale est minimale. Lagaur de bandedy,,. de la dissociation correspond a une

énergie totale minimale. Pour la configuration dire, la dérivée de I'énergie totale équatio@1(l dans
laquelle I'expression de I'énergie de faute d'eanpéint équation (172) est reportée, doit donc éatie.nLes
énergies individuelles des partielles ne dépenpaside la largeur du défaut, on obtient alors :
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aVVlntlZ (173)
ad " Cemp:
d= dstable
Cette équation se traduit en concepts simples.|Blsrgie de faute d'empilement est élevée (a'ete moins
le matériau accepte de désordre dans I'empilententique), moins la dissociation est importante. fages
d'empilement sont différentes en fonction des netg&rtableau 7.

Matériau Aluminium Cuivre Argent
Energie de faute €ri35 45 20
mJ/nf

Tableau 7 : Energie moyenne de faute d'empilement pour différents matériaux
Pour le fer, la dissociation de la dislocationaiidéja été évoqué antérieurement.

Glissement dévié

Les dislocations glissent de facon préférentieflesdies plans les plus denses. Le probléme du clwoptan de
glissement est posé lorsque le vecteur de Burgéoenmun a plusieurs plans de glissement. Lagpaigid'une
dislocation (colinéaire a ce vecteur) peut chanigeplan. On appelle cela le mécanisme de glissed@ig. En
raison de ce mécanisme, les dislocations vis v@dEéplacer plus facilement en changeant de planéadter les

obstacles.
/

b segmentvis b

Figure 89 : Glissement dévié d'une dislocation vis.

Le glissement dévié est contrarié par la dissaniatie la dislocation en partielles dans le plargliEsement
initial. Sauf si les partielles sont paralléles \amcteur de Burgers initial, il faut alors recomlriines deux
partielles pour dévier puis les redissocier dansoi@veau plan de glissement. Ce processus de réuaistn-
dissociation sur des partielles est nettement klenaila température. Le glissement dévié estbddigrour étre
un mécanisme thermiquement active.

Classement des différents mécanismes

Certains mécanismes de franchissement liés a lalitaakes dislocations sont affectés par les charegas de
température [29]. Tous les atomes d'une ligne ddciition vibrent en permanence avec une amplitude
s'accrofit si la température augmente. La mise emesslu glissement dévié est par exemple facilidegette
vibration. La formation de jonction attractive yteen revanche, complétement insensible. On qeatif
"thermiquement activé" un processus dont le déblement présente une dépendance a la température. A
contrario, il est déclaré athermique. Les mécarsssoat donc rangés dans deux catégories en fordgideur
dépendance avec la température : thermiquemergaaiu athermiques (tableau 8).

Progression dans un réseau cristallihermiquement activée
contrdlée par les forces de Peierlg

Création d'une interaction répulsive  Athermique

Création d'une jonction attractive Athermique

Formation de cran Thermiquement activée
Interaction avec une dislocatipAthermique

colinéaire

Formation de dipéle coin Thermigquement activée
Glissement dévié Thermigquement activé
Création de boucle selon Frankthermique

Read

Tableau 8 : Tableau des mécanismes et de leur dépendance a la température.

On a une manifestation de la dépendance thermiguenécanisme en faisant varier la température et en
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regardant les effets qui en découlent. Par exerfgleontrainte d'écoulement initiale, dont on pegselle est
liée au mécanisme de Peierls notamment dans lestisies cubiques centrées, est décomposée en e pa

athermiquer,, et une partie sensible a la températzire

Cette décomposition est justifiée par le grapheéergental (figure 90), ou la valeur de la contraimtitiale a
appliquer sur un cristal non déformé est donnéemction de la température.

contrainte
A
T*
Ty
>
T température

Figure 90 : Evolution de la contrainte initiale sur une série d'échantillons identiques non
déformés a différentes températures.

Cette courbe révele un plateau athermique qui iléfincontrainte athermique,. La sur-contrainter”

nécessaire qui apparait lorsque la températurendarest provoquée par la diminution de la tempégatu
Les matériaux de différentes structures n'ont pasdme sensibilité a la température comme l'ibukrfigure
91 donnée pour trois matériaux représentatifsale structures.

Fer-a glissement prl.msathue dans
Ti-a
140
= 120 E 100
o
s 100 - . s 80
@ 80 . o 60 -
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& 60 . 3 40 s
g 40 £ 20 ..
S 20 hd 8 0 ¢ o o
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T(K)
Cu-Mn
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Figure 91 : Evolution de la contrainte initiale en fonction de la température pour le
Fer-a [4], le glissement prismatique dans le Ti-ar [19] et I'alliage Cu-Mn [94].

Ceci traduit donc une beaucoup plus faible incidethes forces Peierls dans les matériaux a structimgue a
faces centrées.

Le maclage

La génération de macle est une autre possibilité générer du glissement plastique. Ce mode derdéfmn
est nettement moins fréquent que le glissementidéscations. On le détecte toutefois assez fréqouemnt dans
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les structures hexagonales. Le maclage correspamdbasculement d'une partie du cristal par rappdeutre
(figure 92).

Figure 92 : Représentation d'un cristal maclé.

Il apparait lorsque les systémes de dislocatiom$ eo nombre insuffisant pour accommoder la déftiona
C'est pourquoi, il est plutdt présent dans les rizatg a structure hexagonale mais on le détectsi aass les
matériaux cubiques centrés ou cubiques a facestesra basses températures.

D'un point de vue microscopique, le maclage s'guplipar le glissement d'une dislocation partiedasddes
plans de glissement paralleles, comme il est mantrda figure 93.

Fiqure 93 : Décomposition du maclage par passages successifs d'une dislocation partielle.

On obtient aprés passages successifs de la dislogatrtielle, la méme structure cristallographidtairnée”,
qui définit la zone maclée.
En ce qui concerne le point de vue du mécaniciesalide, comme pour les dislocations, on définitventeur

unitairen(n?a normal au plan de macle et un vecteur unithiﬁ;%colinéaire a la direction du maclage (figure 94).

Figure 94 : Maclage, décalage du réseau apres maclage.
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Les caractéristiques le plus souvent constatédgisomées dans le tableau 9.

Structure Plan de macle Direction du cisaillement
cubique a face centrée {111} 1/6<112>
cubique centré {112} 1/6<111>
hexagonal {1012} 1/12<1011>
Tableau 9 : Systemes cristallographiques associés au maclage dans les différentes
structures.

Phénomeénologie expérimentale des monocristaux

Dans les paragraphes précédents, on décrit lefratits mécanismes élémentaires a l'origine dealstigité
cristalline. Le paragraphe suivant est consacré maxifestations phénoménologiques de la plastigéé
glissement de dislocations impliquant alors un @usipurs mécanismes élémentaires de facon coléectia
traction sur les monocristaux a été largementsé#li[12] pour étudier la plasticité des métaux.dgwalson
apparente simplicité, c'est un essai réellementptam qui implique différents mécanismes au fua etesure
que la déformation progresse. C'est cet essaisjlarelysé principalement dans le cas des métatuéture
cubique centrée et cubique a faces centrées.

Phénoménologie expérimentale des structures cfc

Pour les matériaux a structure cubique a facesémstl'analyse de cet essai montre que pour ueetaion
quelconque a l'intérieur du triangle standard, ctiva d'abord un premier systeme (figure 95). ivétét de ce
systéme entraine alors une rotation cristallinetguid a positionner I'axe de traction en positipmétrique et
provoque l'activité d'un systéme secondaire. Gedtgtion est le plus souvent stable et est consguggu'a la

fin de I'essai.
position de

traction

T

Activation de

/i/ deux
ﬂ// | Activation systémes en
' _L—i systeme positions
Configuration Il primaire et symétriques
rotation

initiale
Figure 95 : Effet de I'activation d'un systéme lors d'un essai de traction sur éprouvette
monocristalline en configuration de glissement simple initial.

Comme pour l'essai de traction sur éprouvette pishatline, on effectue une transformation des deams
mécaniques force et déplacement pour obtenir dasoms plus intrinseéques. Pour les monocristanxcalcule

les grandeurs de contrainte résolue sur le presyigiéme en fonction de son glissement accunjoféy®) .

Ceci nécessite dans un premier temps une premarsfdrmation analytique quand la déformation plast est
accommodée par un seul systéeme, puis l'utilisatiome seconde formule quand le glissement double se
déclenche ([16] ou [25]). Le choix du point expésmmtal ou on considere que le glissement doublecdufi a
incidence importante sur la réponse calculée [1ihteoduit des variations de réponses importanbess la
plupart des articles, le mode de calcul des gransdgl, yP) n'est pas précisé dans les articles rapportant des

résultats expérimentaux. Les données originaldestajue la géométrie de I'éprouvette et la coudreef
déplacement ne sont pas non plus fournies. Cexsdatoujours planer un doute sur l'allure véritatdeces
courbes et sur l'interprétation donnée par lesuasitdNéanmoins, un grand nombre de résultats esefeur

l'allure générale de ces courbes. Les grandes téasditjues de ces courbeg®,yP)qui sont au moins
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qualitativement valables sont rappelées et anadydées courbeqrP,yP) sont différentes en fonction de la

structure du matériau considéré. La structure qond lieu a des courbes les plus typiques estuatste cfc.
160

140
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Figure 96 : Courbe a trois stades dans le cas d'une traction simple sur monocristal de
structure cfc orienté pour un glissement simple initial.

Dans la littérature, on s'accorde généralement pouosidérer trois stades caractéristiques pouolabe de
monocristaux cfc orientés initialement pour le ggisient simple (figure 96).

Stade |

L'écoulement sur le systéme le plus sollicité (gatésme primaire) se déclenche pour une contraaiidef Cette
contrainte correspond a la contrainte seuil gaitfappliquer a des segments de dislocations ascréane
population de dislocations forét. Si les dislocasisont équidistantes, la contrainte seuil vaut @vage 79) :

r® = b fp. (174)

La friction de réseau est faible. La productiondiocations mobiles se fait conformément au mé&raaide
Frank-Read. On obtient alors une augmentation daobne de dislocations stockées dans le matériaguertes
dislocations mobiles s'arrétent. Une stabilisatienla densité est observable lorsque celle-ci wiisamment
importante pour favoriser I'annihilation des disltbiens de signes opposés dans des plans voisingliggement

dévié. Le durcissement expérimentalement conssatiaiele en stade Idr/dy <1073 4.

Stade I

L'activation d'un seul systéme positionne I'axdrdetion sur une position de symétrie relativeniela structure
cristalline (figure 97). Consécutivement un secaydtéme (systtme secondaire), non coplanaire avec |
premier, est activé. L'activation simultanée de xdeystémes dans deux plans différents multiplie les
intersections et les points d'ancrage. La distdibce des segments diminue et le mécanisme de HRaakl
requiert un niveau de contrainte de plus en plasé&pour étre activé. La multiplication des distanzs est
également plus importante et provoque de plus en ginteractions (jonctions, barriéres de Lometr€ly, non
activables thermiquement. Ces barrieres provodednibcage des dislocations mobiles et pénalisactivation
des sources. Cette situation entraine un durcisseimportant de l'ordre de fQu. Les densités du systéme

primaire et secondaire tendent a devenir égale§71.1

[111]

(001 [110]

Figure 97 : Evolution de la position de I'axe de traction a l'intérieur du triangle standard
au cours de l'essai de traction sur monocristal.

Stade |l
La contrainte sur les dislocations bloquées devirmportante et favorise le glissement dévié. L'aitaiion de
dislocations est alors facilitée. La densité ddodations se stabilise. L'écoulement tend a se fairec un
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écrouissage nul. Par conséquent, on assiste hutegrogressive de I'écrouissage au cours du Htade

Phénoménologie expérimentale des structures cc

On distingue deux cas typiques de réponse pourmatriaux cc en ftraction. |l existe d'une part un
comportement & basse température, ou on décéeftiance prépondérante des effets des valléesiddsPet
d'autre part une zone, a partir de la températitee"dthermique” ou le comportement devient plusilsire a
celui des métaux a structure cfc. Nous nous attackea décrire plus spécifiquement le comportencest
cubiques centrés a basse température. A tempéréfevée, le comportement devient similaire a celes
structures cubiques a faces centrées.

A basses températures, la courbe contrainte-défammae présente pas de stades caractéristique® rmi€ies
monocristaux sont initialement orientés pour ursggiment simple comme on le constate sur la courbe
schématique donnée figure 98. On introduit unetéirapparente élastique qui fait la frontiére entrestade pré-
plastique (ou microplastique) du domaine plastimaditionnel (ou macroplastique).

T A
To2%
stade
préplastique
i
>

Fiqure 98 : Courbe schématique de la réponse d'un monocristal de structure cc en dessous
de la température athermique.

Les dislocations vis minimisent leur énergie de rause placant dans les vallées de Peierls plasaléix

directions <111>. Pour qu'une dislocation vis splate, il faut qu'elle franchisse la barriere thguement
franchissable de la vallée de Peierls, ce qui extjune contrainte importante. Le stade préplastmprrespond
alors a l'activation des segments de type coimgusont pas sensibles a l'effet des forces Peteeldaisant, ils
générent une déformation relativement faible etskmt derriere eux de longs segments vis (figude 183

sources potentielles s'épuisent alors trés rapideetel s'ensuit consécutivement une élévationdeagu niveau
de contrainte si le taux de déformation reste eonst

Sous l'effet de I'élévation de la contrainte, lababilité de franchissement des vallées de Paedsiente. Les
vis commencent alors a glisser selon le mécanismia digure 84. Le déblocage progressif de toutssvis

fournit & nouveau des dislocations mobiles généestrde déformation entrainant un moindre accroiesé de

la contrainte. La mobilité des vis est contrélée lpagermination de doubles décrochements. La sataies
dislocations vis contrélant la déformation, est @pnoportionnelle aux nombres de sites de gernunatur la

ligne de dislocation.

Conclusion

Le domaine de la plasticité monocristalline a faibjet d'études approfondies dont les paragraph&sédents
donnent un apergu. Divers mécanismes élémentaoes & l'origine du comportement macroscopique des
monocristaux. Le comportement global qui ressortravers des essais mécaniques classiques ne peut
s'interpréter sans faire référence aux fondemeetsadplasticité. La modélisation de comportementcds
monocristaux ne peut donc étre phénoménologiquanddélisation des mécanismes physiques se prélsente
plupart du temps sous forme de modélisation unidgimanelle limitée a l'interprétation du phénoméhserve.

La généralisation de tels modeéles est |'étape aéiregpour obtenir une description générale exgitét dans le
cas d'un probléme aux limites quelconque. Les nembrésultats de la littérature fournissent le eade
référence constant auquel doit étre confrontéeetonbdélisation. Toutefois, tous les résultats net g@ms
directement exploitables notamment lorsque les itiond expérimentales ne sont pas précisées. Liicadion
nécessite alors la mise en place d'expériencezbaudtoire.

Modélisation de la plasticité du monocristal de str ucture cfc

Introduction

Depuis quelques années déja, l'activité de rechesahdes modeéles généraux au niveau de la plélicigrain
se développe. L'enjeu est de trouver des modelemggrent les différents mécanismes responsatideta
plasticité tout en restituant le comportement msoopique du matériau. Mecking et Estrin [62] pramisies
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1987, un modele complet de la plasticité connedtévalution de la microstructure. Le seul paraméte la
description est alors la densité totale de dislonatstockées a l'intérieur de I'échantillon.d# l1a d'un modéle
unidimensionnel qui suppose un comportement honmogeén I'ensemble de I'éprouvette en traction : teas
grains du matériau doivent étre en glissement plaltdentique.

Dans cet article on trouve une loi d'écoulemettiail@ment exprimée sous forme de loi d'Arrhénius :

y= yO ex —E (175)
kT )’

en raison de la sensibilité de I'écoulement a taptgature. Ici,y représente la vitesse de déformation

macroscopiqueAG est I'enthalpie libre d'activation. Le facteurlaga j° est lié & la densité de dislocation

mobile dans le matériau et peut étre considéré emanstant. Pour de multiples applications, ladei
I'équation (175) est utilisée sous une forme agp¥ec

_— (176)
y= {7) )
T

ou 7 est la contrainte appliquée &t une contrainte de référence (voir [64]) dont ldeua dépend de la
microstructure a travers I'équation :

P = oo (177)

M est le module de cisaillemert, représente la longueur du vecteur de Burgéftsest un scalaire dont la
valeur numérique est environ l'unité. L'évolutior th densité de dislocations, supposée homogéns dan

I'échantillon est donnée par :
. . (178)
p= (Klp% - sz)y-

dans le cas de matériaux purs & structures cubi#jdases centréeX; et K, sont des paramétres scalaires

indépendants de la température et de la vitessdéfdemation.

Malgré son caractére unidimensionnel pour un miiepposé complétement homogéene, ce modele prasente
vision de la plasticité connectée a la microstmetiCette dépendance repose sur l'utilisation dwmgue
variable interne : la densité de dislocations.

Ce modele ne peut pas étre utilisé dans le cagaée la plasticité intra granulaire pour lequi@lolution de
la microstructure est liée a plusieurs systemeglidsement. Dans cette optique, [5], [21] et [4€lisent un
modeéle ou la déformation plastique est discrétmdreles 12 systémes de glissement de la strucfare_e
modele de ces différents auteurs est dans ce &eggnéral que celui proposé par Mecking et Estidiis il est
certainement moins physique puisque I'écrouissagecbBacun des systémes est décrit par une équation
phénoménologique.

Ces deux voies de travail s'inscrivent dans un ghdmciplinaire trés important a l'origine de nomimses
conférences. Ce champ d'activité entre dans leecdds modélisations multi échelles dans lequeté&sance
travail de modélisation du comportement élastoyptastique des mono/multicristaux métalliques.

Pour les métaux sans précipités a structure culiidfaees centrées (cfc), la plasticité provieneessllement
du mouvements des dislocations. Dans la structigr®rc recense 12 systemes différents pour accommiade
déformation plastique. Les mécanismes impliquastislocations sont sélectionnés puis la modétisade ces
processus conduit & définir les relations génédddsa plasticité d'un monocristal.

La modélisation extensive proposée a pour objdetiprésenter un modéle cohérent construit en puisars la
bibliothéeque de mécanismes physiques a l'origindadglasticité. Ce modéle, au final est (doit éapfe a
simuler le comportement du matériau sous n'impouil cas de charge. Plusieurs étapes sont néesssaga
construction. La premiére détaille comment on pelier I'évolution des densités de dislocations & de
déformation, la seconde fait le lien entre tauxddformation et le ratio contrainte appliquée surti@nte seuil
et finalement la contrainte seuil est liée a lasitérdes dislocations.

Lien entre évolutions des densités de dislocations et taux de la déformation

L'objectif de ce travail est I'obtention de la tbévolution moyenne des densités de dislocatiorfemtion des
taux de glissement sur chaque systéme. Une attemdidiculiére est portée aux hypothéses nécessaichaque
étape du calcul. En effet la relation cherchée d&stuite en utilisant les connaissances sur lesepsos
physiques impliguant des mécanismes individuels dildocations : annihilation, production alors qu'on
s'intéresse ici a une densité moyenne de dislotatar systéme. L'adjectif moyen référe a un volume
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significatif pour la mécanique des milieux contiretsimplique qu'on puisse déterminer les contraireles
déformations. La taille de ce volume impose la @#rstion d'un nombre trés élevé de dislocations.

Taux de production

On considére initialement la densité totale deodisions p® sur chaque systéme de glissement (s). On

distingue deux catégories de dislocations : les ile®let les immobiles. Le déplacement des dislonati
mobiles génére la déformation plastique. Elles spoduites a partir de segments de dislocationséana
chaque extrémité selon le mécanisme de Frank R¥gdles dislocations immobiles sont présentes dauis
métal issu de fabrication industriel. Leur nhombiaceroit au cours de la déformation plastique, quiapres
avoir été générée et s'étre déplacée une dislacatabile s'arréte et devient immobile. La décompmsise
traduit par :

P = pO + p (179)

Expérimentalement, on constate que la densité déscdtions mobilespr(]f) est tres inférieure a la densité de

dislocations immobileg® .

L'évolution respective de chaque densité est lidmia mécanismes physiques différents (voir paplge 0
p.79).
» Le mécanisme de Franck Read [35] est responsaliéerdeltiplication des dislocations.
» Les dislocations d'un systéme interagissent avedilocations d'un autre systéme selon différents
schémas (Franciosi [34]). Ces interactions conduigeles blocages et a I'arrét de la dislocation.
= Les dislocations d'un méme systéme s'annihilerjtlfz8qu'elles se croisent a une distance infégeur
a un rayon de capture.
L'évolution de la densité totale de dislocationfestulée en fonction des différents taux d'évolatiiés a ces
mécanismes :

P9 =P+ = + )+ (Y -1 Y -1 ). (180)

Les notations adoptées sont détaillées dans leaalsluivant.

r“,s) taux de production des dislocations mobiles

res) taux d'annihilation des dislocations mobiles

(9 taux d'immobilisation des dislocations mobilessicaussi le taux de
: production des immobiles

r.(9) taux d'annihilation des immobiles

a

Tableau 10 : Différents taux de production concourant i I'évolution de la densité totale de
dislocations.

Evaluation des différents taux de production

L'exercice suivant consiste a évaluer les diff&rdiaux et a les coupler a la vitesse de déformatiome
considération expérimentale (Mecking et Lucke [63thplifie considérablement cette tache. Si lesdidams
d'essai (vitesse ou température) ne changent paaldment, alors la densité de dislocations mobdsts
constante. Cette condition se traduit mathématigunpar :

5 =0, (181)

L'utilisation de cette hypothése simplificatriceniie cependant I'utilisation de la loi pour des da&ssais quasi-

statiques mais le report dans I'équation (180jewstla complexité de calcul d)@(s) :

PO =S (182)

Si on se réfere a Essman et Mughrabi [28], le td@axnihilation rie(f) s'évalue a partir de considérations

statistiques. Un segment de dislocation de longli€unité) se déplacant d'une longudwr pendant le tempxt
peut annihiler un segment de signe opposé si msléux se croisent dans un volueldx2Rou R est le
rayon de capture (figure 99).
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2R

"

dx

1

Figure 99 : Volume d'annihilation.

Ce rayonR dépend a la fois de la température et de la wtelss déformation. La longueur de segments
immobiles dans le volume V s'obtient par le prodietla densité de dislocations immobiles par leuve
considéré. Comme seule une partie de la dislocasbannihilable, un facteur corregfi{<1) est introduit :

L = ,&iXZRp.(S). (183)
Le taux d'annihilation moyen s'obtient en multiptialors cette expression par la densité de molgtesn

. e . . . . dx
divisant pardt. Une simplification supplémentaire consiste a grerle rapporta comme constant, quel que

soit le segment de dislocation mobile, et égahdtisse moyenn§(5) des dislocations mobiles :
riz(f) =2 pr(ns) ,BR,O.(S)\_/(S) ] (184)

Le taux d'immobilisation des dislocations mobiles guant a lui calculé en utilisant la notion dedi parcours
moyen. Une dislocation mobile parcourt la distahcavant de s'arréter. Le taux d'annihilation moyencd
segment, sur la durée du mouvement, est :

185
r(seg =% (185)

L'extension a I'ensemble des dislocations mobség#ectuée en considérant la densité moyennéstiedtions
mobiles et en supposant que ce résultat restelgaabc les valeurs moyennes de la distance pare@irde la
vitesse des dislocations :

v 186
(S = pl® v (186)
I m /\(S) "

A® est le libre parcours moyen des dislocations resbil

Evolution de la densité stockée dans le matériau
A ce point du calcul, on constate que les deux thipendent de la vitesse de déformation. On utdiselation
(Orowan [76]) qui lie le taux de déformation sur systéme (s),y‘s)a la vitesse moyenne et la densité de

dislocations mobilesp,(ns) sur ce méme systéme :

ﬁ: (S)y7(s) (187)
=PV

En reportant cette relation dans les équations)(£84186), on obtient les deux termes composantlition

(182) qui devient :
, 1/ 1 . (188)
P = E(_/\(S) - 2ycp‘.‘5)jy(s) ,

si y=FR. Les dislocations mobiles sont stoppées par |gsnents de dislocations qui percent le plan de
glissement. L'espace moyen entre les dislocatisnseersement proportionnel a leur densité, ssggpose une
répartition uniforme. Le libre parcours moyen edtulé avec la relation suivante :
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N (sd (@) (189)
K

K est le facteur de proportionnalité entre le lipercours moyen de la distance entre dislocatioré&tsfqqui
percent le plan de glissement d'un systéme doheé&ermea? intégre alors la géométrie de l'interaction entre
les dislocations considérées (s) et les dislocatforéts (q). En reportant cette expression danslddion (188),

et en considérant que la densité de dislocationsoipiles est approximativement égale a la densitéetaur le
systeéme, on obtient la loi d'évolution

N
(s9) (a)
1 zq:la P

5@ =1 —oy_ o® [
P b K YeP ' Y

A® =

(190)

Conclusion

La transition d'échelle entre un niveau initial gaisitue a I'échelle de la dislocation individeit le niveau ou
on considéere le comportement collectif d'une pamiade dislocations est loin d'étre évidente diséa En
prenant autant de précautions qu'il est possiblen'est néanmoins obligé d'introduire des pseudgemes
arbitraires. Le modele est limité aux chargementsistatiques puisqu'on a considéré la densitisitecations
mobiles constante. Il n'est pas applicable non plug matériaux contenant des précipités. Malgré, tou
I'évolution des différents systémes est prise enpte et les différents mécanismes élémentairestérintégrés.
Les paramétres conservent leur sens physique.,Aiasiexempley, reste une distance d'annihilation. Lors de
l'identification, on doit s'attendre a ce que ldeuva trouvée soit au moins du méme ordre de grangee la
valeur relevée expérimentalement. Le probléemeestiale vérifier cette relation. On verra ultéreuent que la
forme de cette relation n'est pas contredite parsttaulations dynamiques 3 D du mouvement desaidishms.
On cherche en effet a identifier les paramétresemsyavec d'un code qui travaille a I'échelle deidkocation
individuelle. Les valeurs obtenues lors de la satiah pour les parameétrek, =37 ety, = b, dans le cas du
cuivre sont compatibles avec les valeurs généraleatmises pour ce matériau.

Lien entre la contrainte appliquée résolue et le taux de déformation

L'objectif est de lier la contrainte appliquée sure population de dislocations a la vitesse moyetme
déformation. L'étude se fait en considérant laodetion comme un systéeme soumis a différentes gorce
L'origine de ces efforts est liée aux différentamips de contrainte auxquels elle est soumise. gecas
supplémentaire mais essentiel de I'étude reposk shéorie des mécanismes thermiquement actieégains
de ces champs a courte portée sont franchissalded'assistance de la vibration atomique, indéaemdent de

la valeur de créte du champ de contrainte, maisti@m de la température. Une large partie de cagraphe est
donc dédiée a l'application de la théorie du mowm@rthermiquement activé des dislocations.

Détermination de l'origine des différentes conttas

Pour obtenir la loi d'écoulement, on procede enxdsumps. On détermine tout d'abord les contrairtes
l'intérieur du matériau par des considérations éléaires sur I'équilibre d'un solide, puis on é&&juilibre de
la ligne de dislocation. En introduisant la notide glissement collectif pour déterminer la limitaséique
apparente, on obtient finalement la forme de lati@h de la loi d'écoulement.

Sous l'action d'efforts extérieurs, un solide eséguilibre. Lorsqu'on "coupe" le matériau, I'édpué de la partie
coupée est conservé si on représente l'effet dessfae cohésion par les contraintes internes.i Adagiilibre
de la partie inférieure est obtenu si la moyenng dmntraintes internes est égale a la contraintgenrme
appliqueer ,,, due aux efforts extérieurs (figure 100).
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Plan de coupe
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Figure 100 : Equilibre du matériau dans le cas d'un cisaillement sur un échantillon. Les
contraintes normales ne sont par représentées.

Si on suppose que la contrainte appliquée est @otessur la surface de I'échantillon, pour un netédéja
déformé, on obtient alors la répartition de comtiaie long d'une génératrice proposée figure 101.

Tinterne
disgance contrainte
[ — A contrainte interne
—FF—t_’ \ \ "v‘ -
|Tcin|
+— Tapp |Tapp| I\n , h AJ\/AMN U\/\AHA
)
distance
j pance)
/10
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Figure 101 : Contrainte interne de cisaillement sur un plan en fonction de la distance
(Représentation unidimensionnelle).

La contrainte interne, qui pourrait étre constaitégale a la contrainte appliquée, est perturbéelgux effets
cumulatifs de longueurs d'onde différentes. La j¢eenperturbation est celle qui posséde la longakamde

(A.) la plus importante. Cette variation de contraitnteive son origine dans les murs créés par exepgle
agglomération de dislocations. La figure 102 dolaneariation de contrainte provoquée par les segsn@'nne

structure de dislocations idéalisée.

. contrainte produite par
contralnteA les empilements

boucle de &

diSIOCW
0
i /i/ >

| LD

A empilement
%

Figure 102 : Allure de la contrainte en présence de sous-structures de dislocations. La
variation de cette contrainte est associée aux variations d'amplitude de grande longueur
d'onde.

Les pics de contrainte de longueur d'onde beauplugppetite (1,) sont associés a des obstacles localisés. Cette
contrainte est associée, par exemple, aux valé&grls ou a des dislocations individuelles.
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Equilibre d'un segment de dislocation

Dans un second temps, on met en place I'équilitwe degment de dislocation mobile. Un segment de
dislocation est soumis a différentes contrainte® ds'agit de déterminer clairement l'origine ttoespectant les
conditions d'équilibre mentionnées plus haut.

La contrainte appliquée,,,

C'est la contrainte induite par les efforts apmisju

La contrainte de tension de ligimgy,.

La contrainte de rappély,. est a l'origine méme du durcissement. Elle estadlaeforce de rappel qui s'exerce

sur un segment lorsqu'il s'allonge et se courbs $aation d'une contrainte. On la qualifie alolistdnseque.
C'est elle qui est responsable de I'écrouissag®fsh. La valeur de la tension de ligne critique poactivation
ne dépend pas du sens de la sollicitation (fig0®).1Elle est contrélée par la distance entre hesames.

o O

Figure 103 : Isotropie de la tension de ligne par rapport a la contrainte de cisaillement
appliquée. La tension de ligne est identique quel que soit le sens de la courbure dans les
matériaux cfc.

La contrainte interne

C'est la contrainte dont l'origine est associée agrégats polarisés de dislocations. D'un pointvde
macroscopique, son signe varie périodiguement.cBaire en chargement monotone un segment queldue so
son signe, voit toujours une contrainte répulskm.trajet direct, elle se soustrait de la contmiappliquée.
Lorsqu'on change de sens de glissement sur lensgstéette contrainte vient alors en addition dedatrainte
appliquée car l'action répulsive des agrégats suselgment favorise le mouvement des dislocatiomas. L
contrainte appliquée en recharge est moins impirigue pour le chargement initial. De ce fait, cetintrainte

est responsable d'un écrouissage de type cinéreati@ju la qualifie alors de cinématique. Cette @inte est
extrinséque aux effets initialement a l'originediucissement. Elle a pour module I'amplitude demtians de

la contrainte interne a grande longueur d'onde.

La contrainte de |'obstacle loca),;

Cette contrainte est de longueur d'onde trés counfame si son amplitude peut étre importante. Edie
perceptible lorsque le segment s'approche par dred'yme dislocation forét. Sa valeur est égalaraglitude
du signal a courte longueur d'onde.

Le segment est donc soumis a l'action des diffésecntraintes :

ZSTegmentz Tapp ~ Tcin ~ liigne ~ Tobst - (191)

Pour obtenir un écoulement généralisé (a I'échadlela densité de dislocations), il faut que la minte
appliquée atteigne une valeur qui provoque l'attmade l'ensemble des dislocations nécessaires pou

" Le qualificatif "isotrope" a ici un sens restreitn systéme de glissement n'a que deux sensvdtoti
possibles. Le durcissement est considéré commmjmosi I'activation se fait avec la méme valeucdetrainte
quel que soit le sens de la sollicitation. Le deseiment pourrait étre anisotrope. Dans les métatruature
cubique centrée, les vis sont dissociées sur plaiss et présentent un sens de glissement plus feelon le
sens de la contrainte appliquée.
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laccommodation de la déformation plastique impo&&ir obtenir la loi d'écoulement généraliséefaiinles
hypothéses suivantes :
= jl existe une longueur moyenne de segment de @istots (proportionnelle a la densité de forét qui
est a l'origine des points d'ancrage),
= tous les segments des boucles de dislocationssqitdeur signe, subissent les effets de la corira
cinématique dans le méme sens (par exemple, effpase sur tous les segments dans le cas de la
figure 102),
= |es obstacles locaux de petite longueur d'ondefsamthis a l'aide de I'activation thermique.
En fin de chargement monotone, on obtient alorpdeition suivante pour les contraintes appliquaesn
segment de dislocation :

Tapp >

igre [\ J\ A A/IVAVAV w|/4i ‘

>

L

Figure 104 : Partition des contraintes de cisaillement exercées sur le segment de dislocation
correspondant a I' activation.

La contrainte cinématique est "redressée" pourrtemmpte du fait qu'elle s'oppose (ou s'ajoute)
systématiquement a la progression de la boucle.
On considere alors dans ce qui suit une contraiffiéetive 7.4 = 7,5, — T, - Ce regroupement est justifie parce

gue ce sont deux contraintes de type externestigerent appliquées pour vaincre la tension deeligdn
cherche alors le lien entre cette contrainte ettalex de déformation en s'appuyant sur la théorie du
franchissement thermiquement activé des obstadesrde longueur d'onde en contrainte.

Détermination de la vitesse de cisaillement entionale la contrainte effective
L'analyse thermodynamique du mouvement de dislocatdntrolé par des obstacles locaux disperségdalé
l'objet de nombreux travaux. Pour une informatiompléte et exhaustive, le lecteur pourra se réfid0] ou
[88]. On présente ici I'application de la théoriecas de la structure cfc pour laquelle les fodm®eierls sont

faibles et la sensibilité des mécanismes a la testy@ plutdt faible.
Pour une température donnée, la force a appliqueasre dislocation pour franchir un obstacle estinde figure

105 en fonction du déplacement a travers le chaenpaatrainte qui matérialise I'obstacle. La conteir,

désigne la contrainte associée a la résistancepéofression qui ne dépend de la température cpavars la
dépendance de le module de cisaillement moyen du matériau.

E
A

NN

- bl
L ) Qe

T DI

T, bl

L

Fiqure 105 : Force a appliquer pour franchir un obstacle de profil de contrainte donné en
fonction du déplacement de la dislocation.
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La somme des aires | et Il représente I'énergiept&mentaire a apporter a la dislocation pour franlehpartie
thermiquement activée qui empéche la dislocatioprdgresser. La partie | est apportée par I'énéhgiemique,

la partie Il par le travail de la sur-contrainfe appliquée a la dislocation par rapport a la camtgar, . La

contrainte TSK est la valeur de la sur-contrainfe qu'il faudrait de toute facon appliquer a la disliion pour

passer l'obstacle a OK, sans aucune assistancactieation thermique. Dans le cas des matériasicucture
cubique a faces centrées, la recherche de l'oridgsedifférentes contraintes est effectuée en déreit un
segment de dislocation ancré a ses extrémités paint de générer une boucle (figure 106).

Fiqure 106 : Représentation schématique d'une dislocation ancrée en A, B et C a) sous

I'action d'une contrainte T, et interagissant avec I'obstacle D b) sous I'action de la

contrainte T, + r apres franchissement de | 'obstacle

Une dislocation d'un systeme (s) donné est anerékes obstacles A, B et C, considérés comme pelwstua
longueur | est la longueur libre du segment coméidééquilibre du segment de dislocation est albolersque la
contrainte 7. est compensée par la force de tension de lignerga une force de rappel proportionnelle a

l'espacement entre dislocations. L'espacement msibdmativement proportionnel a la racine carréelal
densité de dislocations foréts si la répartitioncede dernieres est uniforme. La tension de ligpg. est alors

donnée par :
= (192)
Z-Iigne :%:aﬂbl :alllb pF :

Une boucle est alors générée et peut éventuellepnegtesser dans le matériau lorsque la contraippdiquée
dépasserjg,.. En ce sens la contrainte de tension de ligne fiares le cas présent le r6le de la contrainte

athermique. Le franchissement (thermiquement dctiles obstacles a courte longueur d'onde peut étoes
envisagé avec l'action de la sur contrainteappliquée au segment. Les développements quirgLsupposent
que la contraintg” est modérée, c'est-a-difil 7y, <7 < 077y [88].

La dislocation est alors composée d'un ensembéeitlaieurs (les atomes) de fréquence fondamentale

b 193

ou la fréquence de Debye est notég,:. La probabilité de franchissement d'un obstacldailde longueur
d'onde est donnée par le factefy exponentiel de Boltzmann de probabilité de saahtde la dislocation :

L{ AGJ (194)
fg=exg ——|,
KT

ou AG est I'énergie apparente de l'obstacle (I'aire ladeourbe figure 105) a la températufe k est la
constante de Boltzmann qui vaut : 1,38%1K ™. Dans ce cas, la fréquence de franchissement est :

195
d‘1=UDI—bexp{—%) (195)
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Si on suppose que le temps de vol de la dislocatlon obstacle a l'autre est négligeable devarérgs
d'attente pour le franchissement, la vitesse déislacation, la vitesse de la dislocation s'obtiemtdivisant la
distance caractéristique entre obstaclepar le tempst :

b AG (196)

v=up—dexp-—|.
I KT

Il reste maintenant a exprimer la valeur de I'éieeapparente de l'obstacle. Si on revient au dragra force

déplacement de la figure 105, I'énergie a fourourge déplacement correspond a la somme deslatds. Le

travail de la force appliquée sur la dislocatiompfmanchir la partie thermiquement activée destable est égal
a l'aire Il et vaut approximativemént

AW =7'blh, (197)
ol h caractérise I'étendue de I'obstacle. L'énefie s'écrit :
AG=AG,-Tblh=AG,-T AV" =AG, -7 AAD. (198)

Dans cette expressioAG, est I'énergie totale nécessaire pour le franchissede l'obstacle ehV” et AA" ont

respectivement la dimension d'un volume et d'ume. &bar définiionAV" et AA" sont appelés volume
d'activation et aire d'activation. En reportanteeéerniére expression dans I'expression de lasdteon obtient :

b AG, -7 AV (199)
v=up—dexg ————|.
I kT
L'équation d'Orowan (165) est alors utilisée pdatenir la vitesse de cisaillement moyenne :
i (200)
y = pbdup %ex;{—%) :

On appelley, le terme pré exponentiel dont I'expression est :

. b (201)
Vo = IomdeD I_ :
Ce terme dépend de la microstructure a traversnaité, et les distances caractéristiqdest | . Par exemple,
si la répartition des dislocations foréts est umife, on obtient =d et y,= pmeUD . La plupart du tempsy,
est défini comme une constante car on néglige dshpe I'évolution de la structure. Du fait du passa la
déformation moyenne, les trois parametrAs,, AV" et 7 sont maintenant des parameétres pseudo

phénoménologiques mais ils conservent la signiicabhysique qu'ils avaient pour une dislocatiatividuelle.
On suppose que la relation obtenue de fagon imdifdée pour un systeme est vraie quel que seitd&me (s)
d'un matériau a structure cubique a faces centrées

-lAG _T*(S)Av*) (202)
A% = pb2y, ex ( 0 .
y Pm D KT

On introduit alors la contrainte résolue "effecti/sur le systéme (sZré?? et la contrainte athermiquel(f) . La
contrainterff) représente la moyenne des contraintes des tergsoligne des différents segments. On utilise la

relation réff) = TE,S) +7'9 gu'on reporte dans I'équation (202) pour obtenir :

8 On néglige les zones triangulaires d'extrémit#s suppose que l'obstacle présente un front "raide"
® Comme expliqué plus haut, la notion de contragftective est ici utilisée au sens large. Elle in¢effet de la
contrainte cinématique.
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(203)

S *
- AG, - - -1,”AV
U

/) = plb%, ex
y Pm D kT

(s)
*| z z . . T oy
La sur-contrainter (S est généralement petite devant petite de\zéﬂt. %—1est proche de 0 et on utilise
T

alors le développement au premier ordre de I'expiielee pour obtenir :

roav’ (204)
(s) kT
AG Toif
S(s) = ()2 _ 0 e
Yy pm b I/D EX[{ KT \J T(S)
Y
On obtient finalement la relation suivante :
-9 w (205)
po =y ]
r
Y
ou }'/(()S) etm sont liés aux parameétres du matériau par :
- (206)
89 = pldpAy exL{—AGoj
Yo Prm d KT
et
KT (207)

m=————.
RINY

Conclusion

Un soin tout particulier a été apporté a la jusdifion physique de la loi d'écoulement. Par ceslmairetrouve la
relation (205) qui est généralement identifiée des essais macroscopiques dans la littérature.téx noe les
hypothéses utilisées restreignent I'emploi de dett@u cas des structures cubiques a faces centrédorme de

la relation pour une structure cubique centrée greemple, serait complétement différente en raisen d
mécanismes de franchissements d'obstacles difféstrde I'existence d'une friction de réseau inaptet Ce
travail fournit également le moyen d'identifier lepefficients en utilisant les parametres physiques
expérimentaux du matériau. D'autres points sontemigvidence dans cette patrtie.

Le franchissement d'obstacles locaux dans les imatéa structure cubique a faces centrées esfaitdiement
contrdlé par la température. On devrait dégager failkle sensibilité de la loi d'écoulement lors de
l'identification des constantes. La partie atherraige l'obstacle s'obtient dans ce volet, lorsqoasidére que
la force appliquée sur la dislocation est équikbpar la force de tension de ligne, laquelle, conermappelle
I'équation (192) est proportionnelle a la denséé&slocations. Ceci nous donne une piste de relsbgrour la
détermination de la forme a donner a I'expressmtadccontrainte athermique. Par la suite, cettdraome est
simplement désignée par contrainte seuil.

Le modele nécessite la détermination de la formdadeontrainte cinématique a soustraire de la et
appliquée. L'origine de cette contrainte est aitréb a l'effet des agrégats polarisés de dislocatipn se
construisent au cours de la déformation. Cet éssagie peut étre introduit sous forme tensoriell@tet
représentatif de I'effet d'un systéme actif suntéime (effet de la polarité) et sur les autresesyst (effet de
l'accumulation des champs de contraintes sur leseguHarder [45] opte pour ce type de décommmsitia loi
d'écoulement qu'il propose a la forme suivante :
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) (s) (208)
T T

9 = ¢ eff _AH _|'e . ()

yo =y = ek B signdz)

ol la contrainte résolue effectivels est considérée comme I'action motrice pour le rement de la

dislocation. Elle est définie comme la différencere la contrainte appliquée résola& et une contrainte

interne résoluer’Y) . La contrainte résolug(® est la projection du tenseur de contraintes appéiqw . La

contrainte résolug’y) est la projection du tenseur de contraintes ietay,, .
1 =19 182 = (o -0w 9. (209

Les autres grandeurs considérées dans I'équatitri'éoeergie d'activatioddH , la constante de Boltzmarin,
la températureT et le paramétre matériay,. La contrainte de référencef,s) est considérée dans l'article
comme une mesure pour le seuil d'écoulement.

Détermination des contraintes seuil

Il n'existe pas, a ma connaissance, de travawpeumettent de déterminer depuis le niveau le pktg, gda
forme de la relation déterminant I'expression géleédes contraintes seuil. Dés l'introduction,uaepn (177)
nous montre que la forme générale de la contraiémoulement en fonction de la densité de dislonattale

£ (supposée homogéne sur le monocristal considétéy ea',ub\/;. M est le module de cisaillement, est

un facteur de proportionnalité qui vaut environ P@ir le cuivre. Cette loi considére comme égadeses les
influences des différentes dislocations. Elle estficmée par l'analyse faite au niveau d'une sodecd-rank-
Read. Pour obtenir une loi plus générale, nous Ga@ys que cette forme est valable pour détermimer |
contrainte d'écoulement d'un systeme de disloca@onun point du cristal. Une distinction de I'effe chaque
systéme sur cette contrainte est cependant inteodwiec les facteurs de correctialf¥) associés a chaque
famille de dislocations dans la racine :

r® = 1oy o

Cette modification est fondée sur l'idée que letésyes de dislocations n'ont pas forcément le métaedans
la détermination de la contrainte sur un systenmnéo

(210)

Comportement élastique du monocristal

Il reste a ajouter a cet ensemble de loi la desoripdu comportement élastique du monocristal. Glise la

méme relation que pour le polycristal équation @&i)s le cas des petites déformations élastiqeemadirice de
rigidité exprimée dans les axes liés a la mailleique a cette fois la forme proposée équation (2hljtilisant
la notation de Voigt. Trois constantes indépendastEnt nécessaire pour décrire le comportementicglas
anisotrope des métaux a structure cubique.

Chy Cp Cp O

Cr Cp Cp O

[CE]_ Cp Cp Cp O
3]=

0 0 0 cy

0 0 0 0 cy

0 0 0 0 0 cy

(211)

o O O O
o O O O O

Les valeurs courantes des constantes élastiquesielgues matériaux sont données a titre indicatifsdle
tableau 11.

Matériau Ci1 Cio Css
Al 122,2 90,7 45,4
Cu 166,1 111,9 75,6
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Bilan

Un cadre cohérent

Les équations (190), (205) €10) composent le modéle de plasticité proposé poumatriaux a structure
cubique a faces centrées pour des températuresmarg inférieures a la température de fusion. Cette
formulation intégre les différents mécanismes piyss sur I'ensemble des systémes de dislocatiansoérs
des différentes intégrations, chacun des paramétraaodéle a conservé une signification physiqeevaleur

de ces paramétres ne doit pas étre trop éloignéla deandeur déterminée originalement a I'échedlelad
physique. Par exempley, est une distance d'annihilation dont la valeuniifiée doit rester compatible avec

l'ordre de grandeur de 4 a 5 fois la valeur deplaade du vecteur de Burgers a température ambipotr le
cuivre. L'analyse menée ici permet aussi d'attriuee origine a I'écrouissage du matériau. Onrdjsg un
écrouissage intrinséque (ou isotrope) sur chagsi&isye provoqué par la diminution des longueurs mogeale
segments de dislocation. La contrainte extrinséfueématique) provoquée par les agrégats polariess
dislocations vient s'opposer en trajet monotona éohtrainte appliquée. En changeant de sens dgerhant,
les contraintes polarisées assistent alors la @iomgr appliquée. Ces considérations expliquent Wiffet
macroscopique désigné par effet Bauschinger obsamwées matériaux lorsqu'on effectue une tractioivie
d'une compression.

On a ainsi un cadre pour la plasticité cohérentagdible a I'échelle d'une dislocation jusqu'au comgment
macroscopique du matériau.

Matrice d'écrouissage

La matrice d'écrouissage lie le taux d'écrouissagdes systémes avec les taux de déformationrélaions
proposées permettent de calculer la matrice d'é&ssage fi] :

N (212)
| ) /z :Eli(un)p(p) )
+(8) = P _ov oW |;
) I < yep® Iy
| (su) ,(u)
2 zu:]_d p

h(sW

Ce modele définit donc une matrice d'écrouissagagtn tout a fait standard.

La vitesse moyenne de cisaillement sur chaque rmgsest alors utilisée dans le calcul des grandeerta

mécanique des milieux continus en grandes transfiioms [89]. La formulation du modéle le rend cotitga

avec le cadre classique de la mécanique des mitienknus. La résolution de problémes généraux aesc
conditions aux limites quelconques avec ce modahence loi de comportement sont envisageables.

Les différentes facons d'intégrer cette loi

L'étude des la plasticité des monocristaux implibutdisation d'un cadre cinématique spécifiqueipaiter les
grandes transformations. Ce cadre est présentésiepls reprises (voir par exemple [84]). On ralepkds
notions nécessaires a la compréhension générateduscrit.
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Cadre cinématique

Fiqure 107 : Configuration et cinématique de la déformation élasto-viscoplastique du
monocristal.

La déformation globale fait passer le volume deiénatd'une configuratiol©, a la configuration déformée,
(figure 107).

Décomposition du gradient de la transformation

On utilise alors une décomposition générale du igradF de la transformation sous forme de produit de
contributions purement élastique ou purement mjasti [54]. Les différentes configurations de défations
sont alors relatives & un repére cartésierx{(x,,x5) constant attaché par exemple au laboratoire tau a

machine d'essai qui impose les conditions de dé&ftom au cristal.

La plasticité provient du mouvement de dislocatisns chague systéeme de glissement (s) caractéaisée p
vecteur unitaire de glissement et la normale umitau plan de glissement. Pour un monocristaléagrain d'un
agrégat cristallin), cette décomposition est efféeten faisant recours a différentes configuratapeéifiques
autour d'un point.

L'expression de la plasticité dans une configunakozale 60 liée a la maille cristallographique de la struetur

se fait uniquement en fonction la vitesse de ghss® sur chacun des systémes de glissement (a)siritture
et n'introduit pas de rotation de réseau. On apmll €, et &;, les vecteurs invariants unitaires associés a la

maille cristalline dans cette configuration. Le gzge de la configuration non déformée plastiquenaentristal,
dénommée configuration locale isocline relachda, @onfigurationC, du cristal déformé par une déformation

plastique pure est donnée par le gradient de tremstion plastiqueF" (figure 108). Les vecteur6 ® et N©®
sont invariants par la déformation plastique. Qloac :

GO =FPG® =GO (213)
FO=FPNO =N©

Dans la suite, on considére uniquemgfit et n® qu'on soit dans la configuratio®, ou C, .
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Figure 108 : Transformation plastique.

Pour placer I'€lément de volume du cristal non @éodans la configuration locale isoclinTl% (figure 109), on
lui applique la rotation qui fait coincider les t@ars E;, E, et E; associés a la maille cristallographique avec
la base généralex(,X,,X3). Les images de ces vecteurs sont les vecteyrse, et &;. Les vecteurs du

systéme de glissement tournés dans la configuratitale sont notész® et N . Avec cette procédure
correspond donc & une rotation pure. D'un pointwie pratique, l'invers&}, de cette rotation donne accés a
I'expression des axes du réseau cubique dansdagBasgrale :

Ei =R¢& . (214)
On choisit donc d'écrire :

Fe =RJ. (215)

Cette transformation est présentée sur la figuge 10

Figure 109 : Passage de la configuration initiale a la configuration locale isocline.

Il reste & appliquer la transformatioR®qui fait passer du cristal déformé dans la confian C, a la
configuration C,. Cette contribution supporte la partie thermoéast de la transformation globale. Les
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vecteursg(s) etn® du systeme de glissement dans cette configurasimmisobtenus par :
g® =F°g®, n® =pen®. (216)

Finalement la décomposition globale de la transédion élastoviscoplastique est donnée sur la figae

=} s € —=(9)
N© 2 0 T
A Fo A
>
»G© >—
g(s)
_ | >
€, _ _ _
_ e _
C, € 3 c €

Figure 110 : Transformation globale.

La décomposition multiplicative du gradient derknsformation globale est donnée par :

F=F°FPRy. (217)

Gradient des vitesses

Le traitement des grandes transformations se &itgalement plus facilement en utilisdnt le gradient des
vitesses de déformation. On utilise I'équation adyr le lier au gradient de la transformation :

L = FeFe !+ FeRPRPIRe (218)
qu'on décompose de fagon additive en une partigicilee et une partie plastique. La partie élastigfiedu
gradient total est :
Le - I':eFe—l . (219)
La partie plastiqud_? du gradient total est :
LP = FeFPFPTIFe, (220)

Comme la déformation plastique est provoquée palisement plastique qui se produit sur les diifiés
systemes de glissement, la relation suivante danosrifiguration locale isocline qui lie le gradigiéstique aux
vitesses de glissement de plastiques est utilisée :

EEPL= Z @ On®) A (221)
S
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Hypothése des petites déformations élastiques
Pour les métaux, la déformation thermoélastiquéerpstite devant la déformation plastique. Danga® on
utilise la décomposition polaire (équation (39))Ffe ol ¢ est le tenseur des petites déformations élastiques

Fe=(l +¢)R avec g <<1 (222)

qu'on reporte dans I'équation (221) pour obtenir :

L =RR" +g+ D (@@ On®)pw, (223)

o
¢ est la dérivée objective de Jaumann et est déiémpar :

0 . . 224
e=¢-RR"e¢+sRR", (224)

Les tenseurs vitesse de déformation et vitessestalgon sont alors respectivement définis par :

) 225
D=s+%2(g(s)Dn(s)+n(S)Dg(s))y(S)=De+Dp, (225)
S
et
W = RRT +%z(g(s) 00 —n® 0 g9 =we +wP (226)
S

R est la vitesse de rotation du réseau cristallesetéduit de l'expression ci-dessus :

(227)

R =(W ‘%Z(g“) 0n® +n® 0g¥)p9)R = (W -WP)R,
S

Ce cadre cinématique est utilisé pour effectuedifférentes intégrations du modéle de comporterpenposé
pour différents cas de figure. On obtient difféssmaitements selon que I'on suppose :

=  que le comportement est homogéne sur I'échangligu'il n'y a pas de rotation,

=  que le comportement est homogéne,

= quil n'y a pas d'’hypothése particuliére.

Intégration dans le cas du glissement double symétrique
En glissement double symétrique, il ne se prodast ge rotation de réseau. L'intégration des ldigless tout a
fait simplifiée.
La situation de glissement double symétrique fobten traction lorsque I'axe de I'éprouvette esus axe de
symeétrie cristallographique. Les systémes actifssdz cas sont les systémes C1 et B4 (notatiorckimi8 et

Boas) qu'on numérote 1 et 2. L'objectif est alcobtnir, par exemple, la relation entre la contEainterner/(})

et le glissement accumulé(l). On suppose alors que toutes les quantités adachdéx deux systemes sont

égales. Cette configuration particuliére se reteoexpérimentalement et justifie l'intérét du calta contrainte
interne est évaluée en utilisant I'équat{@h0) dans laquelle on néglige la densité de dislocatiaitiales des

systemes inactifs devant les densités Courapﬁéset p(z) des systemes actifs :

r® = 1oy Jd ™ p® +d @2 p@ = pNd® +d€ [ (228)

On appelle indifféremmenp la valeut® de densitép(l) ou p(z) . Le taux de production de dislocations sur le
systeme 1 est calculé avec I'équation (190) :

9 En considérant la densité totale de dislocatippgs= 20, on obtient un lien entre la grandemrde I'équation

Nd®) £ q@2

(177) et les parameétres de I'équation (228)= >
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229
o _1[{a™p0 +a® 50 (229)

P70 K

2y p® [

De la méme facon, on appelle indifféremmé¢nta quantitéy(l) ou y(z). L'équation (229) s'écrit alors :

1 /a(“)p+ a®p (230)

== ° -2 /.
P b K YeP |V

La forme dérivée de I'équation (228) et sa formgimale sont exploitées dans I'équation (230) paltenir
I'équation différentielle suivante, qui lie le tad& glissement a la contrainte interne :

b i, (231)
Y, ) 4 02yqa) 4 40 '
e Y@ +a")@™ +d )
2Ky, “
L'intégration de cette relation fournit la relaticimerchée depuis le début :
~ 232)
ao y (
r,=——|1l-exp==p) |,
g 2Kyc( P )j

si on appelle5=\/(a(“)+a(12))(d @) +d@2) . Cette relation correspond & une forme expondamtiavec

saturation pour les valeurs de supérieures a— . La valeur de saturatiom,, dépend de la température
Cc

principalement a cause de la dépendancgdet vaut :

- aib (233)
2Ky

La pente initiale de la courbe est calculée ppar0 :

dr,| _au (234)

d_yy:O 2K

Cette forme analytique est utilisable pour faires daentifications rapides sans ajustement numériglie
montre également l'incidence des paramétres stouebe. Par exemple, le prodikl, a une incidence directe
sur la valeur de la valeur de saturation en stdd®©h retrouve aussi que la pente en stade llépedd pas de
parameétres liés a la température.

La situation de glissement double est systématignératteinte par tout cristal orienté initialemeatur du
glissement simple. Toute situation de glissemenpk débouche donc sur le cas de figure ci-desplus:de
rotation, densités de dislocation égales sur chaesnsystémes, position symétrique de l'axe déidracCeci
montre que, quelle que soit la position initialetdeetion, les courbes d'écrouissage de la comgraésolue en
fonction du glissement primaire tendent toutes \&enméme courbe. Il y aura simplement un décalagkade
des abscisses, le stade | ayant simplement ungdfebu moins retardateur.

Intégration numérique dans le cas de la traction

Introduction et hypothéses initiales

Dans le cas d'un essai de traction sur une épreun@inocristalline, I'état de déformation et det@nte est
uniforme dans I'éprouvette. Un point de I'éprowvetst représentatif de I'état général de I'éproeivBrans ce

cas, une intégration numérique des lois est prapafa de lier les variables Iocal({as‘s),y(s),p(s)) impliquées

dans les trois équations descriptives (190), (20%210) du modéle granulaire d'un point de I'éprouvette au
variables macroscopique@f,s) de l'essai. Le calcul de I'évolution de l'orieimatcristalline est également

effectué. On a choisi de proposer cette intégrajigirest parfois une alternative pratique au cagbeuléléments
finis qui prend relativement beaucoup plus de temps
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L'essai de traction est piloté a vitesse de déftomaconstante. On suppose que la déformation ifpeEst
accommodée par deux systéemes uniquement. Les gmandgdatives au systéme primaire sont référenages
la lettre p et celle pour le systtme secondaire &véettre s. La structure est de type cubiquacad centrées.
Les calculs sont conduits en négligeant la défaona¢lastique et en utilisant une description lagianne
réactualisée : la configuration de référence esbidiguration actuelle de l'instaht

Fiqure 111 : Configuration et géométrie adoptée pour l'intégration des lois dans le cas
d'une traction sur monocristal.

Le systéeme primaire et le systéme secondaire aciivé de la déformation sont respectivement defiair leur
normale unitaire au plan de glissememf, n® et leur direction unitaire de glissemegf et g°>. La
représentation des vecteurs s'effectue soit damsplere éprouvette soit dans le repére cristalfdggae en
fonction des besoins. La géométrie de I'essai mpére(X, Y2, ) attaché a I'éprouvette sont présentés sur la
figure 111. Le repére(xc,yc,zc) est lié au réseau cristallographique. Le vectewtéfinit 'axe de traction.

L'incrément longitudinal de déformation plastiqueipun pas de calcul ex;lrflpl'ast = £,dt ou &, est la vitesse

de déformation imposée constante durant I'essdt de pas de temps adopté.

Les lois de comportement (équations (205)240) sont adaptées au cas présent. Deux types ditimraont
considérés. L'auto-écrouissage provoqué par léscdigons d'un systéme sur les dislocations deysgme est
traduit par le coefficiend,,,. Les interactions entre deux systémes différeots supposées étre identiques

quel que soit le couple de systémes. Le coefficéimteraction entre dislocation foréts est donaue et
désigné pard, .- Les densités initiales des systéemes ont poururvagtg . Elles sont maintenues constantes

pour les systemes qui ne sont pas actifs. Le cdksicontraintes seuil pour les systémes primase@ndaires
sont alors :

235
) = /m\/dautopp + Qiatent (ps "'10,00) (235)

Tf{ = :df)\/dautopS + dlatent(pp "'10100) |

La vitesse d'écoulement de chacun des systémealestee avec la loi d'écoulement :
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1 (236)
p_. TP
Vo=V —5lp

T

u |ty

11 '

. r3|rs
VQ':VO—S—S

Ty | Ty

La loi d'évolution des densités de dislocationpasticularisée pour le cas présent :

237)
P+ S+ 0y]+5 + 4 (
doP _1 \/aop a3(,0 Po) 200 + 43,00 —2y.0P P
b K
S+ P+ o, ]+5 +4
do® _1 \/aop ag(p po) 3100 + 48,00 —2y.0° 7

b K

On utilise les relations de couplage entre micumstire et grandeurs macroscopiques en petites rdaflams.
Ceci est rendu possible par le choix de la desarigagrangienne réactualisée : les déformatioatent petites
sur un pas de calcul. L'adaptation des formule®mgdes proposées dans le cadre cinématique aurésesnp
donne :

. (238)
=0 (n(s) 0g® +¢ 0 n(s))

s=1

Zn: ()(() © _n® ())'
d): ySgSDnS_nSDgS

s=1

Pour la contrainte, on utilise la relation suivante

P s (239)
o= p p= S.s ’
g mn
ou n etg, iD{12,3}, sont les composantes des vecteorset g dans le repére(X,,Y,,Z|)attaché a

I'éprouvette.
On utilise I'expression du tenseur des vitessesdéfermation pour calculer lincrément de défornmatio
longitudinale dans le cas ou les systemes p attsssalls actifs :

de; =nfglyPdi+niglyodt, (240)

On utilise cette relation couplée a la relationcaldement pour obtenir la relation qui lie l'incrém de
déformation sur le second systéme a l'incrémeunédermation longitudinale :

s & (241)

L
SqS + nP p|nlpglpT/SJ nlpglpr,lsl
r‘I].gl nZl.gl S S, P S~NS,P
B AT

Cette relation est utilisée dans la relation (2#@)r obtenir la valeur de glissement sur le presystéme :
. .d
op = €11~ oy (242)
nfof

Procédure d'intégration

Initialisation
Les vecteurs du repére sont choisis de la fagcoasté :
X, =t,Z,=t0n®%Y, =2, 0Ot.
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Les densités sur tous les systémes sont initialiags .

Les quantités de glissement accumulé sur les sgst@net s sont mises a ¢° = °=0.

Boucle principale

Calcul des contraintes seui}j et r;
Equation (235)
Calcul des incréments de déformatidp® et dyP
Equations (241) et (242)
Calcul des incréments de densités de dislocatitar’s et dp®
Equation (237)
Calcul des cissions résolueg et r°sur chacun des systémes par inversion de la lobaément
Equation (236)
Calcul de la contrainter;;
Equation (239)
Actualisation des variablesy x., Viiae» Pt €105 Selon le schéma explicite suivant :
Uy pe = U +udt
Calcul du tenseur vitesse de rotatién
2*™ partie de I'équation (238)
Actualisation des vecteurs des systéemes de glisgent®, n®, g° et g° en utilisant le tenseur de
vitesse de rotation selon le schéma :
Visar = L+ @dt)v,
Fin de boucle

Cet algorithme est programmé en fortran et a doraigsance a un code baptisé MiniSim. Une autrdorers
non détaillée ici, offre la possibilité d'intégmeimporte quel modeéle viscoplastique pour lequeldtermination

de la matrice d'écrouissage est possible. Le cdisildéformations est réalisé sur les 12 systémés structure

cfc.

Intégration numérique dans le cas général par la méthode des éléments finis

L'intégration des relations dans le cas générdinténsionnel avec conditions aux limites compleaeété
réalisée sur la base de la théorie présentée easettion suivantes.

Principe des puissances virtuelles

La méthode des éléments finis sur un domaine datili€e une formulation intégrale équivalente aguations
d'équilibre (161) et de liaison (160) pour I'enstardes points du domaine. On utilise ici une fotagrangienne
réactualisée. La configuration de référence estsabelle correspondant a linstant La transformation
considérée est celle qui a lieu durant l'intervelieempdt,t + At] (figure 112).

c t+AL
Rn I:n+1 zV

n

(s)

n
(s)
n

F 2 Q(t)

o8,

Fiqure 112 : Schéma lagrangien réactualisé et volume de référence.

Si on néglige les forces volumiques, le princips geissances virtuelles (puissance des effortsients =
puissance des efforts extérieurs) s'écrit sousrfad lagrangienne réactualisée :
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j (6+AS):AdQ = j (t" +As)ovds, (243)

Q(t) Z(t)

quelles que soient les vitesses virtuéfled/ . A est obtenu par dérivation temporelle des vitesgaselles.
L'intégration est effectuée a l'instansur le domaineQ(t) et la surface(t) .

" AS est I'incrément du premier tenseur des contragd3iola-Kirchhoff,

= As =sAt estlincrément de contrainte nominale,

" o est le tenseur de contraintes de Cauchy,

" t" est le vecteur de contrainte de Cauchy.
On démontre [84] que, dans le cas des petites éf@mns élastiques, lincrément du premier tensiag
contraintes s'exprime :

AS=D: (LAY~ Y AyORE, (244)
S
ou
RO =cE DO — W g + W (245)
Dijg = Ciﬁd + 0y 0 .

cF est le tenseur des constantes élastiques du matétatives a la configuratio@(t) . La forme intégrale du
principe des puissances virtuelles, équation (18grit alors :

j(D:(LAt)):d.dQ: j O ayPRO): ddo (246)
Q(t) Q) S

+ j(As*)d/dz+ j(t*)d/dz— jc:d_dQ

() () Q)

ou le terme entre accolades représente la contitsutles forces non-équilibrées lors du calcul.

Discrétisation du principe des puissances virtuelle

Pour utiliser la méthode des éléments finis, it fapérer une discrétisation du domaine en élémeéatsersion
actuelle du code utilise un élément a 20 nceudg gtoints d'intégration. Les mémes fonctions d'méation
spatiales sont utilisées pour les vitesses, lessséts virtuelles ou encore les calculs des gradiénsi, le
vecteur vitesse d'un poiritl (r,s,t) appartenant a I'élément s'écrit en fonction desi28ses nodalesié'éme”t,
i0{1,...20 :

20 . (247)

v= z N, (r,s,tyverement

i=1

En utilisant les formes discrétisées, on obtiemrsalun systéme linéaire [84] dont les inconnuest $es
déplacements nodaux et les membre droits sonbtess nodales.

[K{au} ={af}. (248)

Actualisation

La résolution du systeme linéaire (248) donne dubatération les déplacements des nceuds du naillas
nouvelles coordonnées des naeuds sont calculées :

X(t +At) = x(t) +Au . (249)

Ensuite il faut actualiser en chaque point d'ireéign toutes les quantités qui dépendent du terfgssdensités

' Un champ de vitesses virtuelles est un champueldy = Osur Z,,, la frontiére du domaine ou les vitesses
sont imposées
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de dislocations sur chaque systéme, le tenseurcdesaintes, l'orientation du réseau et les quemtide
glissement. On utilise actuellement essentiellenn@et méthode d'actualisation qualifiée "d'implitiselon un
schéma proposé initialement par Ortiz. La méthatedétaillée dans [30] et [84]. l'objectif est dartflionner
correctement le gradient de transformation entrpddie élastique et la partie plastique. La paélastique
induit la valeur du tenseur de contrainte via lade comportement élastique. Les valeurs des coampes du
tenseur de contrainte imposent les vitesses délemant a travers la loi d'écoulement. Les gliseata sur les
systemes sont a l'origine du gradient de transfbomalastique. Ainsi, une surestimation (méme péste) de
l'une des parties conduit forcément a une mauvaisealisation des grandeurs impliquées et conduies
divergences tres importantes plus le calcul pregreka partition correcte est atteinte lorsquegesideurs
calculées au pas n+1 vérifient strictement la i@tat

9 \M (250)
(_Af ’J 0.
&

Cette relation constitue le point de départ dedshode d'actualisation.

Z-r({z)l - TE[IS"I) +1

Code éléments finis

A partir de ces différents concepts, un code adételoppé durant ma thése et n'a cessé d'évolsqu'iu
aujourd'hui. Un des principaux avantages de ce estigu'il est complétement ouvert puisque tousithgers
sources sont accessibles. Par contre les dévelampeiiés a un tel outil sont trés colteux en teatpse font
souvent au détriments de I'analyse expérimentaleochportement du matériau. Deux principaux incorems
limitent I'utilisation du code a des cas relativetrgmples.

" L'obligation de prendre un petit pas de temps,

" L'impossibilité de prendre en compte des conditizes complexes méme si des conditions de type

mors mobiles sont utilisables.

Le pas de temps est imposé par la loi d'écoulenpgintavec la valeur trés élevée de entraine de trés fortes
divergences lorsque des erreurs (méme petitestsomnises sur l'actualisation des contraintes.
Actuellement les développements se font avec le @RBAQUS dans lequel on programme le comportemant d
matériau. Ceci a pour effet de reporter les effdetsléveloppements et apporte le bénéfice d'un pedermant
aux multiples possibilités notamment du point de gu traitement des conditions aux limites

Conclusion

Différentes facons d'intégrer les lois de compoeenhont été proposées et sont utilisées en fondtiocontexte
de travail. Ces techniques sont indispensables gguuliquer complétement le modéle a différentscomerets et
comparer résultats numériques et expérimentaukjactf est maintenant de montrer comment on idienies
différents paramétres du modéle en fonction ddéreifits résultats expérimentaux accessibles. Depgikjues
années, les résultats expérimentaux utilisés pamalyse du comportement du matériau sont réalsés
laboratoire. Cela implique le développement d'eigpées a la fois sophistiquées et délicates ainsi lg
maitrise de différents matériels et protocoles ermEntaux. On donne dans le paragraphe suivartifigsents
aspects développés et maitrisés.

4 Obtention de résultats expérimentaux sur monocris taux

La volonté de maitriser les protocoles expérimentat I'origine des résultats est induite initialetn@ar
l'insatisfaction rencontrée lors de tentativesildation des résultats expérimentaux issus dettierdture. En
effet, méme s'il existe de nombreuses sources leégs (surtout dans les années 60-70), il est m@hsement
souvent impossible de connaitre les conditions ex@dtales associées a de nombreux résultats. dbestions
expérimentales sont souvent cruciales car ellegiitonnent la plupart du temps les résultats oldgesur les
monocristaux. C'est pourquoi, malgré un volant irtgodt de résultats déja publiés, nous avons opté |zo
réalisation d'expériences sur les monocristaux Iést agrégats cristallins). L'étude des monocristatix
polycristaux nécessite un recours important a wffies techniques expérimentales que nous avons
progressivement maitrisées au laboratoire. L'étedéa plasticité des monocristaux se fait en proaog une
déformation contrélée d'une éprouvette calibréeretenregistrant les différents paramétres ass@ciéstte
déformation : effort, déplacement, déformationentation... Les procédés d'analyse ainsi que les sndde
déformation utilisés sont détaillés dans cettei@pa@in mentionne également en toute premiére partieode de
production des monocristaux qui est le point deadégu processus expérimental.

4.1 Production de monocristaux

Les monocristaux sont surtout produits a des fiidentification et de validation du modéle objetaddte étude.
Dans un premier temps, ils fournissent les donmégerimentales de références pour identifier lés d@
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comportement sous des conditions expérimentaleplébement maitrisées. Une fois la loi identifiér,\@rifie

son caractere prédictif en comparant les résultataouveaux essais pratiqués dans de nouvellestioosdet

les simulations. Le modele est ensuite utilisé paemple pour prédire le comportement d'agrégats
multicristallins.

Ce travail est destiné a améliorer les modéles dmportement de tbles laminées lors d'opérations
d'emboutissage. Comme on travaille a différentdeléxs, et que I'objectif est de transposer lesltas d'un
niveau a un autre, il est impératif de conservanéame matériau lors des différentes analyses. goestjuoi le
parti a été pris de produire les monocristaux dirpdes téles dont on souhaite finalement modéliser
comportement. La technique utilisée est la redlistion aprés écrouissage critique qui fonctionne
particulierement bien sur I'aluminium.

4.1.aMéthode de production par écrouissage critique

Cette méthode est particulierement bien adapté&duaminium. Elle nécessite plusieurs étapes. Onujge des
échantillons rectangulaires dans la tdle et onréesiit pour effacer toute trace de I'histoire déodéation

induite par le laminage. Les conditions du recaittschoisies pour abaisser autant que possiblenaiéd de
dislocations dans le matériau afin d'avoir des @tmm initiales toujours identiques. On impose L8tEs une

prédéformation plastique de quelques pour cent paunagasiner de I'énergie dans le matériau. Uritrdeu
recristallisation provoque ensuite la recristatlisa de I'éprouvette. En fonction du taux de préd@éhtion, les
tailles de grains sont plus ou moins importantesxiste une valeur de prédéformation critique cpmduit a

I'obtention des grains les plus gros. Cette vadkitrétre déterminée pour chaque matériau. Dang ©as, c'est
généralement cette prédéformation qui est utildg®dacon a obtenir des grains dans lesquels pestible de
tailler des éprouvettes monocristallines de taléfisante. Dans ce cas, les grains sont traversé@nt utilise

également ces éprouvettes a gros grains traverpantsla validation de la loi. Le nombre restreiiat grains
rend possible une comparaison des résultats expétamx et simulés car les volumes de donnéestartra

sont pas trop importants.

4.1.bPrécautions, limites

Les monocristaux (aluminium raffiné par exempleftsoés difficiles a manipuler en raison de ledstfaible
limite élastique (<10 MPa).

Cette technique de production est trés efficaceagidement opérationnelle. Elle n'est malheureusérmas
applicable pour tous les matériaux. Par exempsenlatériaux a structure hexagonale ne recristatlisas avec
cette méthode. Le recours aux traitements thermitpieend aussi difficilement transposable surrdegériaux
avides d'oxygene.

4.1.cRévélation des grains, polissage

Révélation des joints de grains

Il est nécessaire, pour la découpe des monocristaupour connaitre la morphologie de I'agrégat alee f
apparaitre les joints de grains de I'échantillamistallisé. On utilise une solution chimique déattomposition
dépend du matériau a attaquer. Pour l'aluminiumepample le produit utilisé est connu sous le mEméactif
de Keller.

Polissage

Pour la pratique de la microscopie électroniqueatayage avec la technique d'obtention des oriemsiti
cristallographiques par analyse des électrons-thffesés, il est impératif d'avoir un état de sed aussi plan
gue possible. Un polissage électro-chimique garantiun temps trés court le meilleur état de serfan des
problémes rencontrés est la détermination de lada@omposition du bain électrolytique et la recherdes
conditions expérimentales conduisant a un polissgdienal. Le traitement d'échantillons de grandekets est
nécessaire pour les investigations. Le polissageedeéchantillons est problématique car les agpgreiposés
pour réaliser les attaques sont dimensionnés pesitadlles d'échantillons relativement petites.pgtotéde alors
par des traitements partiels de I'éprouvette aescreécouvrements successifs. Ceci entraine adoisténce de
raccords plus ou moins francs sur les éprouvettagahdes tailles.

4.2 Les moyens d'analyse

4.2.aMesure des orientations
L'outil par excellence de la détermination des rdggons cristallographique est sans conteste [yseades
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électrons rétro-diffusé$ par la surface d'un échantillon placé avec unénmison optimale de 70° sous le
faisceau d'un microscope a balayage (figure 118nsDces conditions les électrons qui frappent téace
repartent en formant des cénes dont la distributigpend de la structure analysée et de [l'oriemtatio
cristallographique de I'échantillon par rapporbati du microscope.

cone de
diffraction

Centre du

motif de
Plans du diffraction
cristal

Echantillon Ecran au phosphore

Figure 113 : Diffraction des électrons rétro-diffusés par I'échantillon orienté avec un angle
de 70° sous le faisceau incident d'électrons.

Lorsqu'on positionne un écran au phosphore en agge une caméra CCD, les traces des cbnes agaaiais
comme des lignes formant un réseau entrecroistliglees de Kikuchi (figure 114). La détection plesalyse
de ces faisceaux de droites (en réalité des psriiencercles de grands rayons) pratiqué avec ucidbge
dépouillement automatisé donne les orientationis deatiere sous le faisceau initial d'électrons.

2 ou Electron Back Scattered Diffraction (EBSD).
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Figure 114 : Exemple de visualisation informatique issu d'un systéme de traitement des
clichés de diffraction.

Le logiciel est également capable de piloter, \dachrte d'entrée sortie ad hoc, la platine moteride
microscope. Cet ensemble d'acquisition et de traite sur le principe des électrons rétro-diffusébrdse donc
la détermination rapide de toutes les orientativdcessaires a la caractérisation de I'éprouvette limites du
procédé sont liées a la taille du faisceau et pusssance de pénétration dans la matiére. En é&fféeraction
du faisceau avec la matiére se fait dans un vokoos la surface. Ce volume a la forme de fruitatérastique
s'appelle poire d'interaction. Il impose la taiiténimale du volume homogéne pour avoir une obsEmat
cohérente et limite la taille minimale des graihservables. Par exemple, avec le microscope dudtdire, il
n'est pas possible de mesurer l'orientation posigdans de taille inférieure a 10um. Les énergtiisées pour
le faisceau impliquent une trés faible pénétragbmequiérent un état de surface parfait pour reeimaoduire
d'aberrations dues aux défauts de surface. L'amalgs échantillons déformés plastiquement deviérg p
difficile en raison de la perturbation de réseanvpruée par I'accumulation de dislocations. Lesltd@s sont
alors nettement plus dispersés que dans le castiriau recuit et non déformé.

4.2 .bAnalyse de matériaux
Nous utilisons les moyens disponibles sur le gitgalyse X) pour valider la composition des matéxitastés.

4.2.cMesure des déformations et des efforts

Au cours de l'essai mécanique, on enregistre lauvade I'effort appliqué a I'éprouvette et les dwdéftions.
L'effort est enregistré par la cellule de forcelalenachine de test. Tous les échantillons préseitimlement
une surface plane suffisamment importante pour piouutiliser |'analyse automatique des déformations
présentée dans I€"Z chapitre.

monocristaux

Pour les monocristaux, les déformations restentdygmes. On pourrait alors envisager de se dispehd#iser
cet outil au profit de l'extensomeétre. Elle estaswfant utilisée pour faire l'acquisition d'inforioats plus
précises lorsque la déformation se localise dépsduvette. Mais c'est surtout son aspect mesue cntact
qui est privilégié. L'extensometre de la machinedrdetion doit étre supporté par I'échantillon. t€eixigence
qui ne pose aucun probléme dans le cas d'une ételpolycristalline standard est impossible aiséalpour
une éprouvette dont la résistance élastique nesdépgzas 10 MPa. L'échantillon se déformerait sewsnhple
effet du poids de I'extensometre.

multicristaux

L'application de cette technique fournit trées rapmgnt des informations sur les champs de déformaités
hétérogenes. Ceci est les cas d'agrégats a grvss gra un grain se déforme parfois selon plusiemnses
distinctes. Le seul inconvénient apparait lorsqusurface de I'échantillon n'est plus tout a fiahe. Ceci se
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produit lorsque les déformations plastiques dewehnimportantes: en moyenne supérieure a 0,2. La
déformation apparente peut alors étre plus petit lg déformation réelle. Pour compenser, on apelign
traitement sur les données issues de la simuldgdiacon a les rendre comparables aux résultatriexgntaux
obtenus par analyse d'images (Dumoulin [26]). Lengaraison compléte en 3 dimensions, quant a alle, s
bientdt opérationnelle au laboratoire.

Dans les deux cas, il s'agit d'une applicationingig de cette technique de détermination des afbons.

4.2.dAnalyse des lignes de glissement

Lorsqu'une éprouvette de type monocristallin esbrdéée, il apparait en surface des lignes de giiss¢ qui
correspondent aux lieux d'émergence des disloGsan la surface. Comme la déformation s'effectuedss
plans privilégiés, les dislocations ont tendanémérger régulierement au méme endroit créant deshemde
plus en plus marquées avec l'accroissement defdantkition. Ces lignes sont comparées avec lestagésude
simulations.

4.2 .eDétermination des densités de dislocations

Par des techniques associées a la microscopigafiegte en transmission, il est possible de renmohtane
évaluation de la densité de dislocations. Cetthrtiggie n'est pas maitrisée au laboratoire, matid'dhijet de
développements au Laboratoire des Propriétés Mgwasiet Thermodynamiques des Matériaux de I'Uritéers
de Paris-Nord. Certains de ces travaux concerres&dhantillons analysés dans cet ouvrage, massmtepas
rapportés.

4.3 Les essais mécaniques

4.3.aEssai de traction

On utilise trés fréquemment l'essai de tractionr@son de sa simplicité de mise en ceuvre. Pourughaq
éprouvette, on procéde a un recuit aprés découpsgpplissage sur une face puis une orientatiois€pen
plusieurs points). La seconde face principale éeh#ntillon est peinte ensuite en noir et blancr moéer les
motifs nécessaires a l'analyse d'image. On utiisurs des éprouvettes avec un rapport entrdilesnsions
transverses et la longueur supérieur a 20. Legmis sont maintenues par les mors auto-serrants d
machine. Le montage de I'éprouvette est une desephas plus délicates il met en jeu des effoés supérieurs
a limite élastique de I'éprouvette.

Durant I'essai, on enregistre les images de laserpeinte ainsi que les efforts. Aprés démontagentation
cristalline de I'éprouvette est & nouveau mesurée.

Essai en température

Le comportement des matériaux métalliques dépentenfient de la température. Nous utilisons les
cryothermostats disponibles a I''UT du Bourget.

L'essai de traction malgré son apparente simpligégére une situation expérimentale complexe ayseal
lorsqu'il est appliqué sur des monocristaux. Desaiescomplémentaire pourraient étre effectués disaut
d'autres techniques : I'essai de cisaillement pamele.

4.3.bMicro essais sur les mono et polycristaux

Nous disposons au laboratoire d'une micro prestiisable dans la chambre du microscope électranigu
balayage. Cet essai permet d'appliquer des conditaux limites complexes sur des éprouvettes mano o
multicristallines. Les essais liés a ce type deéneltne sont pas développés dans ce rapport.

Identification de la loi de comportement

Des identifications ont été menées pour le cuiwne paluminium (pur et trés faiblement allié¢). Degthodes
distinctes indépendantes ont été utilisées afimadider les valeurs données aux paramétres. OnedoiRrapres
un apercu des différentes techniques utilisées piol@ntification. Différents parameétres (tablea?) kont a
identifier ou a rechercher pour cet ensemble dsiogls.

Norme du vecteur de Burgers b Facteur libre parcours moyen | K
Module de cisaillement U Distance annihilation Ve
Matrice d'interaction a®? | Matrice d'écrouissage d®P)
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Exposant loi d'écoulement m Constante loi d'écoulement y(S)
0

Densité initiale o
Tableau 12 : Parametres ajustables de la loi de comportement.

Identification analytique

Avec cette méthode, on est capable d'identifier jagameétres sans faire de recours a des idenitfisat
automatiques parfois hasardeuses. Cette premierdifidation fixe un jeu cohérent de valeurs detréfce
gu'on utilise ensuite comme jeu de départ desifigiions automatiques.

Identification des coefficientg(® et m de la loi d'écoulement

Pourm et yc‘f), les relations (206) et (207) fournissent un ligmect avec des constantes physiques dont il faut
alors rechercher les valeurs dans la littératudd. Bans son rapport de thése, Fivel calcule lésua dem et
y(()s) en s'appuyant sur les valeurs de la littérati?esr le cuivre pur, on obtient une valeury.éé) appartenant

a lintervalle [7,6.18%?, 3,4.10°s"]. L'imprécision est liée a la difficulté de trouveées valeurs de I'énergie
d'activation de I'obstacle.

Le coefficientm est constant pour les matériaux a structure cukigiaee centrée et a température ambiante sa
valeur est environ 0,05. Les valeurs ci-dessugyiratit que le glissement a température ambianfectiaé sans
sur-contrainte importante : la valeur de la contaiappliquée sera toujours proche de la contrdintiée
d'écoulement. Comme il avait déja été signalémagriaux a structure cfc ont une trés faible ddpeoe de
leur limite élastique par rapport a la température.

Identification des matrices d'interaction

Les coefficients de deux matrices de sont & identifa matrice[d *P] et la matricfa®”]. Sans hypothéses

particuliéres, cela représente un nombre imporantoefficients (144 par matrice dans le cas demuréa
structure cubique a faces centrées). On restreimt tt nombre de coefficients de chacune des reatper des
considérations d'ordre physique.

Cas de la matricgd P ]

Cette matrice intervient dans la détermination aecdntrainte seuil. On I'a introduite pour distiagues
différents types d'ancrage d'une dislocation daespopulation hétérogéne de dislocations forétacfatement,
on ne distingue la plupart du temps dans les stinakque deux coefficients. Le premier décriféemoyen de
la population sur elle-méme. Il est lié a l'autoedéissage. Le second décrit l'incidence des systedee
dislocations de type forét sur le systeme consideuétes les dislocations foréts sont alors comégide fagon
identique. Si on impose une stabilité d'orientat@mn glissement double, les deux coefficients ddivétne

identiques [30]. On retrouve alors la relation muye r/(f) =aqub Zp(s) pour laquellea a été identifié
S

[11,73] et vaut par exemple dans le cas du cui\8e 0

Cas de la matricga®? ]

Les coefficients de cette matrice ont une incideswrele libre parcours moyen d'un systéme de gliese¢. On
suppose que le libre parcours moyen dépend deldaende l'interaction entre les systemes. Plutefattion est
forte, plus le libre parcours moyen est limité.ntéraction entre deux dislocations dépend uniquémena
géométrie des deux systemes (voir équation (1@B)pUne classification relative a la force degiattions a
été proposée la premiére fois par Franciosi [33ffihée par Bassani et Wu [8]. La matrice d'intémn est
composée de 6 coefficients indépendants. On digtitgs interactions entre les dislocations d'utesys et :

= le systéme lui-méme (coefficiert, ),

= un systeme colinéaire de méme vecteur de Burgers mi@ plan de glissement différent

(coefficient at®),

= un systéme orthogonal de vecteur de Burgers peiqéaile avec le premier (coefficiert" ),

= un systeme coplanaire de méme plan de glissemeis d® vecteur de Burgers différent
(coefficient a*"),

= un systéme formant des jonctions glissiles (coieffica, ),
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= un systeme formant des jonctions sessiles ou velediomer-Cottrel (coefficiendy ).

La classification proposée est alors la suivantg<af® <a" <a’®<a,<a,. On utilise une simplification

supplémentaire en supposant que les interactiomgogecolinéaire, coplanaire et orthogonale onhéame effet
sur le libre parcours moyen d'un systéme :

| cop. (251)

_ ACol _ jort _
Q= =y =

Pour le cuivre par exemple, on choisit de bornsvkdeurs de la matrice en prenant arbitrairenagtl et en

appliquant les rapports proposés par Bassagk<a;, a,=0,4a;, a,=0,7a5. La valeur dea, est déterminée
par exemple en considérant que la densité de distms atteind sa valeur de stabilisation en finstile |

(/" =0). On obtient alors la valeur d&, fonction Y, et K .

Identification dey, et K

On utilise comme référence un modéle unidimensibonésersel de la courbe de traction de monocristal
capable de décrire un nombre important d'essais igeutifier le modéle granulaire. La modélisatiatilisée
pour lidentification est celle proposée par BelR] [13]. On rappelle succinctement les élémentslale
modélisation, puis on montre qu'en utilisant I'gration analytique du glissement double du pardw&p on
peut superposer les deux approches et conduieatifitation des parametreg. et K .

Modélisation de Bell

Bell propose une modélisation unidimensionnelldadwi d'écrouissage des stades Il et Il de Iarluel(r,y)

obtenue en traction. Il suppose l'existence d'@tation parabolique unique entre la contrainte ltéEse@t la
déformation sur le systéme actif dés l'instanteosyistéme est en stade de glissement multiplesjirgsentation
schématique du comportement est donnée sur laefiglis.

contrainte
résolue Stade ~
Stade il //’/
I /~  _ représentation
g parabolique
Iy 10MPe
Stade
| / N 0,1
— -/ —_—
L

Va Vo Wi déformation de cisaillement

Fiqure 115 : Représentation schématique de la courbe contrainte résolue en fonction de la
déformation du premier systéme actif dans le cas d'un essai de traction sur monocristal cfc.

La pente de la courbe en stade Il est app@ge L'intersection du prolongement de la droite cadstll avec
l'axe des abscisses gg}. Le point de transition entre le stade Il et bdstlll est défini par le couple de valeurs
(rT,yT). Le constat de Bell, est que le stade Il de éemsle des courbes d'un monocristal est décrit par
I'équation universelle suivante :

r= o= - 1)H2, €58
TM

¥y est la valeur centrale de I'interviylg,yb], B, est une constante universelle (dépendant du raajéetT,,

la température de fusion. Pour une température édnnia courbe contrainte déformation en tractioecawne
orientation a l'intérieur du triangle standard cenge vers une unique parabole. Quel que soit saute sk,
I'évolution schématique du stade Il est donnérégli6.
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Figure 116 : Evolution schématique du stade III pour un matériau, obtenue en utilisant
I'équation descriptive (252) proposée par Bell.

Ce modéle phénoménologique unidimensionnel, doat été montré qu'il décrit correctement de nombreux
essais, est utilisé pour identifier les paraméttasmodele granulaire appliqué au cas de la tracsion
monaocristal en glissement double (équation (232)).

On doit alors superposer la courbe des valeues fonction dey calculées a partir de la relation :

253
r= Tsat(l_eXp(_%y)j ) ( )

ou 7, et y. jouent le réle de variables ajustables, et le mBme de graphe obtenu a partir de la relation (252

proposée par Bell. La superposition est plus fawglet obtenue en travaillant avec le carré des esfmes (voir
figure 117).
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Figure 117 : Courbes obtenues a partir des relations (252) et (253) élevées au carré.

On constate que la superposition est meilleurejlgrdes deux courbes sont linéaires, c'est a diaiadu point
d'inflexion de la courbe obtenue avec le modelageire. Ce point d'inflexion est obtenu pour :

_ bin(2) (254)
oy
La valeur de la pente en ce point pour ce méme modélt :
d(z2) 12y, (255)
dy VFM 2b

B

Par identification avec la pente de la droite dé, B¢ en utilisant la relation (233) qui déterming,, on trouve
la relation :

-118-



Laurent Tabourot Candidature HDR 09/10/2007

Vo @ (256)

b ) 8K2ﬁr20(1_T/TM )2 ,

La valeur expérimental®, de la pente en stade Il est introduite par leshit I'équation (234) pour obtenir
une relation ouy, ne dépend plus que de la constante univerggllede Bell, de la température et T, la
température de fusion du matériau :

e _ o2 (257)
b 2850-T/Ty )’

L'application au cuivre de cette démarche en ceénaitt les valeurs numériques expérimental&,; =250
MPa, Ty, =1355K et 3,,=125 (valeur identifiée par Bell), conféreya la valeur 3.2® . De plus pour le cuivre,

la valeur généralement admise paurest 0,3. Si on consideére les valeurs déterminégmeagraphe précédent
pour les coefficients d'interaction, on obtid&t=36.

Ce travail a été réalisé au cours de la thése de Meel et a fait I'objet d'une publication [87].

Valeur des parametres

Les valeurs des paramétres moyens pour le cuiars tb cas d'un trajet de chargement monotoneasors
rassemblées dans le tableau 13.

Norme du vecteur de Burgers b 2,56.10"m
Module de cisaillement U 42000 MPa
Matrice d'interaction a¥ a,=0,003
8,=0,4
a,=0,75
az=1
Facteur libre parcours moyen K 36
Distance annihilation Ye 3,25
Matrice d'écrouissage d®P= g2 0,09
Exposant loi d'écoulement m 0,05
Constante loi d'écoulement yo [7,6.10"%",3,4.10°s"
Densité initiale o 10°m”*
Tableau 13 : Parametres des relations de comportement identifiés dans le cas du cuivre pur
monocristallin.

Utilisation originale de simulations dynamiques du mouvement des dislocations

Des codes de simulation du comportement individied dislocations sont actuellement opérationneés C
codes sont situés nettement en dessous de l'éateell&tude, puisqu'ils simulent le mouvement deqcie
dislocation d'un volume fini. Tous les ingrédieptsysiques qui concernent les dislocations ont gét®duits
dans la simulation. On souhaite tester si la fodms lois proposées a I'échelle de la mécaniquemilésix
continus est confirmée par des simulations judssewent choisies. On propose dans un premier téanayise
des caractéristiques du code de simulation dynanijouis deux exemples d'utilisation possibles paur |
vérification de deux relations de la loi de comparént proposeée.

L'outil numérique de simulation dynamique des dastmns

Cet outil de simulation original été développé camiement par deux équipes de recherche : Kubibegincre

a I'Onera et Canova et Fivel au laboratoire de &Btécanique et Physique de L'INPG.

Dans ce modéle, chaque dislocation est discrétiséme série de portions coin et'Vi&kubin et Canova [53]).
Ces segments se déplacent dans un réseau dergtregibique a faces centrées discrétisé. La distanienale

entre deux points de discrétisation est 26 A. Aecéthelle, il est encore possible d'appliquerhiotie de
I'élasticité. L'outil numérique inclut tous les rméismes qui affectent le mouvement d'une dislon&tioir §0).

13 || existe maintenant une version du code ou lgseats sont discrétisés au moyen de segments mixtes
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Ainsi le code est construit en incorporant le mésrae de Frank-Read. Il tient compte des effetsedsion de
ligne. Il est capable de reproduire la formationjalection ou de faire dévier des dislocations Ws. exemple
d'utilisation qui montre l'efficacité de cet ousikt I'application de conditions aux limites spégifs pour
reproduire le comportement d'un cristal massiféFet al [32]). Dans les parties suivantes on n®les grands
principes de la simulation dynamique du mouvemeistdislocations afin de mieux en cerner la "phipsie"

sous-jacente et comprendre I'exploitation qui ¢mpexposée pour l'identification du modéle de tétu

Les mécanismes impliqués dans I'évolution des tiende dislocations
Dans le code de simulation dynamique, deux mécasgondamentaux qui modifient la densité de ditlona
sont utilisés : la multiplication et l'interactiade deux dislocations (pouvant éventuellement caoedaileur
annihilation). La multiplication des dislocationst esimulée sur le principe du mécanisme de FrarddREn
segment ancré a deux extrémités se courbe lorsycontrainte lui est appliqué. Dans ce cas le nendlar
segment pour décrire la ligne augmente, ce quua panséquence d'accroitre la densité de dislotatio
Chague segment balaye alors une aire dans laqmelleecherche les interactions potentielles aveuotrd'a
dislocations. Suivant le type d'interaction, deamilles d'obstacles sont considérées.
= Les interactions coplanaires : les segments avenéme vecteur de Burgers s'annihilent si leurs
signes sont opposés ou s'immobilisent a une distix@e de I'un de l'autre s'ils ont le méme signe.
» Les interactions non-coplanaires : en utilisantcutere énergétique, des jonctions sont générées et
peuvent étre détruites si la contrainte appliquetee-dessus d'une certaine valeur (Devincre eirkKub
[24)).
Plusieurs grands principes sont utilisés dansdie clhs sont détaillés dans les paragraphes s@ivant

Champ de contrainte sur un segment de dislocation

La cinétique d'un segment de dislocation est détépar la connaissance de la contrainte résdleetige sur
ce segment. Dans la simulation dynamique, quatnéribations différentes sont additionnées pour pibteette
contrainte.

» Les conditions aux limites appliquées a l'échanttillDans le cas d'un cristal massif, le tenseur de

contraintes ,,, est supposé identique sur tout le volume.

= La friction de réseau due aux forces de Peierlsagigsent sur le segment de dislocation. Le segment
ne peut se déplacer si la contrainte de cisaillémeinlui est appliqué est plus petite que la cainte

T peierls -
peierls
= Le champ de contrainte autour d'une dislocationchamp de contrainte interney, appliqué au

segment est la somme de tous les champs de cdatdarchaque segment de dislocation a l'intérieur
du cristal.

= Latension de ligne qui tend a minimiser I'énedgastique de la dislocation. On la représente par u
contrainte résolue de cisaillement.

Finalement, la contrainte résolue effectivgy qui s'exerce sur un segment de direction de gliesé
normaliséeg:b/"b" et de vecteur de ligne unitaire est obtenue en faisant la somme des contraintes
déterminées ci-dessus :

Teg = {[(Japp - JdiS)g] N I}g *t1, (258)
Teff = Ttiaff - Signe{rieff )Tpeierls

Le cadre physique de cette modélisation est domplEiement compatible avec celui du modéle physique

Cinétique du segment de dislocation
La vitesse d'un segment de dislocation est calahéappliquant le principe fondamental de la dymgmia un
segment unitaire de mas#g,, [79] :

ov (259)
Fa - l:v = msuE )

ou F, est la force effective par unité de longueur susdgment de dislocation considérfe,:=7.«b . La force

dissipative F, est provoquée par le frottement visqueux, en gramapproximation, de la dislocation sur le
réseau. La force dépend donc linéairement du veeimssev : F, = Bv . Le coefficientB est le coefficient
de frottement visqueux sur le réseau. L'équati&@®d)2st alors reformulée sous forme d'équatioréxdfitielle
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ne faisant intervenir que la vitesse :

Tob—Bv - msua—V =0 (260)
ot
qui posséede la solution suivante :
v r..b (261)
t - v(t) =—=" 1—ex;{—£j .
B mgy
La valeur de saturation de la vitesse est obtesnsguiet tend vers l'infini :
roib (262)
V(o) = .

La constante de tempsy B est petite devant le pas de temps utilisé dasgrlalation. La valeur de saturation
est imposée dés que le segment est en situatiglisdement.

Calcul du taux de cisaillement

Quand un segment de dislocation de longliese déplace a une vitesé@endant un tempd, l'aire balayéaA
est déterminée par :

. (263)
dA= Lvét = LTBbd ,

ol 7 est la contrainte résolue effective, b I'amplitailevecteur de Burgers @& le coefficient de frottement
visqueux de la dislocation sur le réseau. Le ghies# sur un systéme est alors calculé sur le voMmdaine
sphére représentative avec la formule :

o = D9, (264)

Avec ces regles fondamentales, il est alors passg@dur une simulation donnée d'enregistrer I'dimiude la
densité totale de dislocations sur un systeme rctifm de la quantité de glissement accumulé.

Utilisation de la simulation pour modéliser la Idévolution des densités de dislocations

On souhaite vérifier la loi d'évolution des dislboas proposée pour le modéle granulaire (équdfi®n)) dans
le cas du cuivre en utilisant une simulation dyrgamaispécifique. On rapporte précisément la proeédtilisée
afin notamment de mettre en évidence les diffisutf@’il y a a coupler deux échelles différentes.comsidére
un cisaillement sur le systéme B4119[101]. Les dislocations foréts des autres systémesastifitiellement

maintenues immobiles pour que leur densité reststaate durant la simulation. La boite de simutagst un
cube de 1am de coté et les calculs de la densité et du @saéint accumulé sont effectués sur une sphere de 5
pm de rayon, centrée a l'intérieur du cube. Au dépes segments sont aléatoirement répartis daoshe. lls

sont artificiellement ancrés a leurs deux extrésnitéur pouvoir obtenir une activation du mécanisiaé-rank-
Read sous l'action de la contrainte de cisaillerapptiquée. Avec cette configuration, I'évolutiom ld densité

de dislocation sur B4 en fonction du cisaillemertuanulé est donnée sur la figure 118.
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Fiqure 118 : Densité de dislocations en fonction du glissement accumulé sur le systeme B4.
Résultat d'une simulation dynamique du comportement des dislocations.

L'identification des coefficients macroscopiquedasea partir de I'équation (190). Les coefficiede la matrice
[a(Sp)] sont supposés étre ceux du tableau 13. Dans lpréssnt, on identifie seulement les coefficieKtset

Y. . Pour le systéme B4, la loi d'évolution de la dénde dislocations est écrite sous une forme wdiffie pour
simplifier I'identification :

o) 265)
p (
1 [{Za09 | oy

o bK o b

s (s9) (@) (269)
. Za P
y=—getx= 5 ,
P p
reportées dans I'équation précédente, on obtidatriee linéarisée :
X 2yC (267)
bK b

La pente de la droite correspondantel¥bK et I'ordonnée a l'origine correspondante €2y, /b. En utilisant
la transformation de I'équation (266), la courbdadiigure 118 est retracée figure 119.

On obtient alors une droite de pente 104 850 0Gfoetionnée a l'origine —2. L'utilisation de ceteues dans
I'équation (267) donn& =37 et y, =b.

La valeur obtenue pouK est bon agrément avec les mesures expérimentales autres identifications.
Cependant, la valeur d§_ est plutdt petite en comparaison avec les valexpgrimentales (typiquement, la

valeur de 'y, est 3,26 a la température ambiante). Ceci peut étre dieaimprécision importante sur la

détermination de l'intersection a l'origine. Enegffun léger changement sur la pente de la drdées cette
méme configuration conduit & des variations impugs sur la valeur. Néanmoins I'ordre de grandeufad
valeur obtenue est le bon. Ce travail valide dassdeux sens, d'une part le code de simulationtrd'part la
forme de la loi adoptée. Ce travail a été réaleédant la these de Marc Fivel et a fait I'objehd'publication
[86].
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Figure 119 : Courbe de la figure 118 modifiée en utilisant les changements de variables de
I'équation (266). L'allure du tracé est une droite de pente 1/bK et d'ordonnée a 'origine

_Zyc/b'

Utilisation du code de simulation dynamique pounfamer la forme de contrainte seuil

On souhaite utiliser la simulation dynamique poérifier I'expression proposée pour les contrairgesil.
Méme s'il apparait difficile de déterminer l'origiphysique précise de cette contrainte, la défmithitiale
adoptée pour cette derniére donne le principe I&artipour mettre au point une simulation qui pdtenele
vérifier la forme adoptée pour la relati(@10), toujours dans le cas du cuivre. Cette contralagparente a une
contrainte limite pour laquelle le glissement macapique est observé.

Pour retrouver numériquement cette valeur avecolde cde simulation, on applique progressivement une
contrainte de cisaillement sur un systéme pargcubn doit alors rechercher la valeur limite quivque un
écoulement permanent sur le systéme actif sanswa$fgueux. La détermination de cette valeur estmie en
fonction de différentes densités de dislocatiométiimposées dans la simulation. Le probléme miéjationné

est alors le nombre élevé de coefficients a idientifi on considére la matridel®”] sans faire d'hypothése :

144 dans le cas d'une structure cfc. Dans cetlgsman restreint a 4 les coefficients indéperslaour générer
complétement cette matrice. On suppose que ceficvertfs dépendent uniquement du type d'interactitar

exemple si le systéme BA1)[101] interagit avec les systémes B4 (lui-méme), C30GX1, tous les types
d'interaction sont obtenus, caractérisés par lesrecoefficientsa,, a,, a, et a; et avec le classement
ap<a,<a,<az. La démarche numérique tentée ici consiste a d@paléatoirement des segments
appartenant au systéeme B4 sur lequel on appligeeaontrainte de cisaillement croissante.

Les segments sont artificiellement ancrés a leatsx égxtrémités. Chacun d'entre eux se comporte eum
source pour reproduire le mécanisme de Frank-Readdjla contrainte est suffisante. Pour créer (et e
dislocations foréts, on introduit pour chaque satioh, une densité de dislocations artificiellemiemtmobiles
sur les systéemes mentionnés ci-dessus, présemimteraction représentative avec le systeme Bdr €haque
systeme différent, deux densités de dislocatiotééss o, =7x10"m? et pr =1.4x10°m™. La densité initiale

de B4 (qui va évoluer au cours du temps) est, qaadlle, fixee ap,, =7x10"m? Au moment ol a été menée

cette étude, la durée de simulation est d'envifojodrs sur une station de travail de I'époque (HRCcadencée
a 175 MHz). De plus, I'augmentation naturellememartante du nombre de segments sur le systénfeaaet
la déformation accroit drastiquement le temps deutgar pas et la simulation doit finalement éareétée
(figure 120).
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Fiqure 120 : Résultat numérique pour I'évolution du nombre segments sur le systéme B4
en fonction du glissement accumulé sur ce méme systéme. Chaque courbe est obtenue avec
une densité et un type de dislocations foréts différents.
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Figure 121 : Evolution de la contrainte appliquée en fonction de glissement accumulé sur le
systeme B4. Chaque courbe est obtenue avec une densité et un type de dislocations foréts
différents.

Les résultats de simulation sont obtenus pour deefadéformations lorsque les segments de distadu
systeme B4 commencent leur glissement mais n'anepeore couvert la totalité de leur libre parcauogen.
Pratiquement, le comportement en écoulement staion n'est jamais atteint en raison du durcisseémen
s'opére conjointement a toute déformation. En fdis@éanmoins I'hypothése que ce durcissement dgtéraut
négligeable, I'extrapolation de la valeur de cantead'écoulement est envisageable a partir desbesu
proposées ici. Sur la figure 121, ont été reportéssévolutions de la contrainte appliquée en fonctu

glissement accumulé sur le systeme B4. L'objectif éonc de déterminer les valeurs semfl,s)qui

correspondraient dans chaque configuration a umléc®nt stationnaire. Pour chaque courbe, la redle
description analytique de la portion de courbe dégrite par la simulation est obtenue avec I'égnat
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r© =1 (- exptany)), (268)

Cette relation est purement phénoménologique ebrrespond, bien entendu, a aucune loi de compertera
procédure suivante est utilisée pour extraifﬁ a partir des données. La notatiot® =,/y(s) est adoptée
pour exprimer la relation (268) :

N B (269)
A =7, 1-
oX r/(f)

Lorsqu'on trace le graphe représentatif@f@ en fonction der(® | lintersection de la courbe avec l'axe des
abscisses Correspondrés) . Cette procédure est appliquée a chaque simulptian donner les valeurs dlf)
reportés dans le tableau 14.

Pe[m?] Qo 0 az as
7x10" 9.8 MPa 9.6 MPa 8.1 MPa 9.4 MPa
1.4x10° 9.6 MPa 9.5 MPa 8.7 MPa 10 MPa

Tableau 14 : Valeur de T/(f) pour les huit simulations différentes.

Il faut maintenant extraire la valeur de la densiéédislocations correspondant aux valeurs estirdéeBLS).

Une nouvelle relation phénoménologique est utilipéar décrire la courbe entre la contrainte (voieraple
figure 122) et la densité de dislocations :
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Figure 122 : Densité de dislocations totale en fonction de la contrainte pour la simulation
concernant le coefficient d et la densité forét pg. Courbe foncée : données simulées,
courbe claire : données interpolées par ' équation (270).

Cette procédure est appliquée a chaque simulaties eésultats sont reportés dans le tableau 15.

pc[m~] o o % s
7x10" 46x10"'m™ 43.3x16'm* 23.3x10'm™ 36x10'm?
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[ 1.4x10° | 34.3x10'm* | 36.8x16'm™ [ 22.8x16'm™ [ 36x10'm* |
Tableau 15 : Valeur des densités a I'écoulement stationnaire pour les différentes
simulations.

Le coefficient de durcissement latemj est directement déduit des données des tableaek3ireportées dans
I'équation(210). Les deux valeurs de dislocations forét donnémtefvalle [0,156 , 0,165] pous,. La valeur

0,16 est adoptée pour les calculs suivants. lrersiarquable que\/a'_0 =0,4 qui n'est pas trés éloignée de la
valeur expérimentale généralement admise poutans la relation (177). On utilise les densitéslidiocations
imposées de foréts pour calculer autres coeffisienta partir de | a relatio(210) selon la méme procédure.
Toutes les valeurs obtenues sont reportées daaisiéau 16.

Pe[m?] Qo 0 az as
7x104 0.16 0.15 0.27 0.27
1.4x10° 0.16 0.14 0.21 0.21

Tableau 16 : Différentes valeurs de a; obtenues pour chaque simulation.

Les valeurs sont au moins qualitativement en boréragnt avec les résultats expérimentaux habituels :
0,4<,/a; <0,5 [i . Cela montre également qu'il est possible de peeddns le cas du cuivre en chargement

monotone les mémes valeurs pour les coefficienta dmtrice[d(Sp)] .
Ce travail a été effectué pendant la thése de Hiaat et a fait I'objet d'une publication [31].

Conclusions sur l'utilisation du code dynamique

On a utilisé le code de simulation dynamique patrnifier la forme des lois proposées pour I'évolutie la
densité de dislocation en fonction de la viteserd#ation et pour la détermination des contraistsl.

Les deux démarches de validation a partir de sitonla numériques fournissent des valeurs cohéreviesles
autres identifications des parametres du modeéleuipae menées par ailleurs. Ceci valide la forroenge aux
équations de modéle et, réciproquement, le codéntdation dynamique.

La deuxieme série de simulation valide le sensbatira la contrainte seuil athermique. Comme lasjgjue
introduite dans le code de simulation dynamiquel'@eolution des dislocations est la méme que celle
conduit aux équations du modele, la contrainteraitugie est contr6lée par un mécanisme de dislatéticet
dans les deux cas. Il n'est pas aberrant de refrdes mémes résultats.

Dans les deux cas, le code de simulation de distota atteint ses limites. Dés l'instant ou le noanbde
segments devient trop important, la simulation eetirés longue. La déformation plastigue maxinzdieinte
est de l'ordre de 2 a 3%. Ceci met en évidenceffiguité spécifique aux transitions multi échelles une
échelle donnée, il est tres difficile d'extraires d@nnées pour transmettre a une autre échelle.

Identification avec SiDolLo

Le logiciel SiDoLo est un outil d'identification gpermet lorsque I'on souhaite confronter un modeldes

résultats expérimentaux, une estimation des paramde ce modéle. Le principe en est le suivantdi§pose

d'une part, d'une série de résultats expérimengauXautre part un modéle de comportement formukt a
différents paramétres ajustables. La résolutiompidioleme d'identification des paramétres du modélesiste

alors en la minimisation d'une fonctionnelle, quesure, pour un jeu de paramétres donné, I'écarnt dant
prévision du modeéle et les résultats expérimentigure 123). L'objectif est de déterminer le jeughrametres
qui conduit a un écart minimum. Le logiciel SiDoublise pour cette optimisation les algorithmessslques de
minimisation.
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Fiqure 123 : Schéma de la procédure d'optimisation des parametres en utilisant SiDoLo.

Dans cette partie, on souhaite identifier les pétees du modeéle en utilisant les résultats d'eslgatsaction sur
monocristaux avec différentes orientations. L'aosnt sera réalisé de facon automatique par leidbgi
SiDoLo couplé avec I'outil de simulation MiniSimiabalyse est effectuée pour I'aluminium monoctistal

Procédure expérimentale

Les essais doivent étre réalisés sur des monagcxidtas matériaux qui sont utilisés dans le cagieapérations
de recherche au laboratoire sont essentiellemest rdatériaux en feuilles. Le matériau pour lequel
I'identification du modéle est requise est I'aluinim de pureté 99,5%. La méthode qui a été retenue gbtenir
des monocristaux est celle qui permet de travagler des monocristaux issus directement des tllette
technique est la recristallisation par écrouissaiigue.

Au départ, les échantillons sont découpés danadélé laminée. En appliquant la méthode de |'éssage
critique, des grains de taille centimétriques sdtenus pour ce matériau. Les échantillons mortatiis sont
ensuite découpés dans les grains les plus grosgiement, la taille des éprouvettes est 0,8x2,5x8Ym
L'orientation cristallographique initiale est dégmée avec un diffractomeétre 4 cercles.

Les essais de traction sont réalisés sur la madhsteon™ du laboratoire. Les conditions aux limites sont
imposées par un systeme de machoires avec modesigiuto-serrants. La machoire supérieure présemte
liaison rotule avec la traverse. La vitesse degrsw est fixée a Imm/min.

On utilise l'outil de détermination des mesuresod@étions. Pour chaque cristal testé, on extraitdarbe
contrainte vraie—déformation logarithmique de lmeale déformation homogéne de I'éprouvette ersaitii
I'effort enregistré sur la cellule de la machingrdetion et la mesure de déformation automatisée.

Les courbes expérimentales sont données sur lefia.
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Figure 124 : Contrainte vraie — déformation vraie pour trois monocristaux Al 99,5% avec
trois orientations initiales différentes par rapport au repére cristallin de 'axe de traction.
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Identification du modéle

Afin de diminuer le nombre de paramétres ajustaldeséduit les paramétres a identifier. Les irttoas sur
un systéme sont supposées étre exclusivement detyjees : soit celles provoquées par les dislonatidu
systeme lui-méme (auto écrouissage) soit cellegogneees par les dislocations des autres systemesiigsage
latent). Deux coefficients suffisent alors pouresthit la matrice d'interaction de la relati(210) On désigne par

a, les termesd® et a; tous les termesl®P avec gp. Le méme processus est appliqué a la mafet®]

de la relation (190), pour laquelle on distinguayges d'influence sur le libre parcours moyen ewmari 4
coefficients indépendantsa,, &, a, et a; pour décrire la matrice (selon la classificatienFtanciosi). En ce

qui concerne les paramétres de I'équation (205)alleur dem est évaluée a 0,005 par des essais de traction
avec sauts de vitesse. La valeur jgevaut 7.5 10s™. La densité de dislocations initiale, est ajustée a partir

de la limite élastique expérimentale mesurée. llawadu module du vecteur de Burgers est 2,88%h0et le
module de cisaillement moyen est fixé a 24 400 MPaeste donc 8 paramétres a ajuster pour obtanir
description des trois essais par le modélg (a¢, a5, &, &, a3, Y et K).

Les parametres a déterminer sont ajustés par SiD@®valeurs numériques identifiées sont données te
tableau 17.

a, a; Vo (s m a a Q a K Ye P (M)

0,3 0,07 7,5.18 0,05 0,2 0,8 0,8 1 57 5.b 1.10%

Tableau 17 : Valeurs numeériques des parametres du modele de I'étude pour de I'aluminium
de pureté 99,5%, obtenues aprés optimisation par SiDoLo sur les essais de traction de la
figure 124.

Les valeurs obtenues sont en bon accord avec fe¥de de la littérature. La faible valeur miemontre que le
matériau est peu sensible a température ambiarnteh@ngements de la vitesse de déformation [1[H5t La
valeur de la densité initiale de dislocations dépbraucoup des conditions expérimentales. Un mastalcr
d'aluminium est en effet trés délicat a manipulerason de sa faible limite élastique. La valeétedminée
correspond aux valeurs généralement admises [9ZPktLe coefficient d'auto durcissement est caspntre
0,2 et 0,5 conformément aux résultats de [70].

Pour valider ces résultats d'identification le nlediéentifié est utilisé pour simuler un cas deliteérature.
Lucke et Lange [59] ont proposé une série d'expéeie sur des monocristaux d'aluminium de méme e aus

celui de cette étude. L'orientation initiale dexd'ade traction est[5920] . L'outil numérique d'intégration est

utilisé pour produire la courbe simulée de la toacsur ce monocristal. Seule la densité initisdedtslocations a
été changée 0,3x1n? pour obtenir la méme limite élastique dans le siawlé et le cas expérimental. De
facon remarquable, la confrontation des résuligtsé 125 montre une bonne superposition des celgibeulée
et expérimentale.
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Figure 125 : Courbes contrainte déformation d'un essai de traction sur une éprouvette
monocristalline d'aluminium 99,5%. Comparaison entre les données expérimentales [59] et
simulées.

Plusieurs points sont également dignes d'inté&premier point est la valeur importante relativecdefficient
d'auto-durcissement, =0,3 par rapport au coefficient de durcissemeenlatr; =0,07. Dans le cas des métaux

purs, ces coefficients sont au mieux égaux siagra, . Le deuxieme point porte sur les conséquencesmui

découlent. On constate expérimentalement et nuogmgnt que le stade | n'apparait pas. Ceci esgegppar
le fait que le systeme qui s'active est trés foetenécroui et qu'il a tendance a se bloquer. BErcéd@ condamne
les systémes primaire et secondaire a étre sinéuitant actifs. Cette analyse est confirmée si aretl@graphe

du glissement sur le systéme secondgiteen fonction du glissement sur le systéme primgite(figure 126).

Un autre point également d'importance est la n@sepgn compte de I'écrouissage cinématique au wigeda
loi de comportement plastique. L'auto-blocage distochtions du systéme actif pourrait s'expliqueris
introduit cette composante supplémentaire au nideala contrainte résolue. Il reste cependanttifigrde fait
que les dislocations d'un systéme et dans un mistalarestent captives au point de générer degatgét des
contraintes importantes en retour.
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Figure 126 : Tracé du glissement sur le systéme secondaire y*° en fonction du glissement

sur le systeme primaire y®. Résultats obtenus par simulation numérique.

Enfin cette identification réalisée au niveau macopique (on identifie en considérant les résullaia essai
mécanique sur une éprouvette) fournit des valenracgord avec les valeurs expérimentales obtenysgsa
petite échelle. Cela prouve que le modéle est dpharé fiable et d'autre part que linterprétatidmygique
associée aux parametres du modeéle est completéomeide.

Ce travail a été effectué durant la préparatiofadbése de Stéphane Dumoulin et a fait I'objetaljpublication
[27].

Conclusion

Différentes méthodes d'identification des paransesant proposées. Quelle que soit la méthode tifidation,

les valeurs des parametres déterminés sont physenieacceptables. Ce qui tend a montrer que laegform
proposée pour les relations est sinon correcte dimsradmissible. Cependant la loi ne prend pasoempte
I'écrouissage cinématique. Ceci introduit des dsstms, acceptables dans une modélisation de caempent
monotone. Des tentatives de simulations de tralésnés au moyen de cette loi, notamment dansdede
I'aluminium, seraient peut-étre impossibles satégier la modélisation de I'effet cinématique.

Positionnement de cette loi par rapport aux différe nts modeles existants

Introduction

La puissance des ordinateurs rend possible laigaearde |'anisotropie plastique d'agrégats pasyalins en
fonction du comportement intra granulaire a peditbelle. C'est pourquoi I'étude de modéles deigpigspour
les monocristaux est depuis une dizaine d'annépteanessor : [8], [20], [62], [65], [74], [75]8P]. On dispose
donc actuellement, outre le modéle proposé danapgmrt, de plusieurs modeéles qu'il s'agit de msier entre
eux. On s'intéresse ici notamment & quatre modidels plasticité de matériaux a structure cubigdacas
centrées : celui proposé dans cette synthése, deigles de Pierce et al [80], Bassani et Wu [8] @itifd et
Ortiz [20]. La premiére constatation qui s'impcese regard des différentes équations qui décrivéatduissage
(274), (276), (279) et (281), est que ces modedesés décrire le méme processus et rendre comptaélaes
résultats sont radicalement différents. On chaasirs de les comparer sur deux configurations icjass
d'expérimentations sur monocristaux. On utilisepeesivement chacun des modeéles dans une simuldiime

traction avec une orientation & l'intérieur durtgke standard135] et d'une traction en configuration symétrique

[112] pour obtenir un glissement double initial. Ces deoxfigurations donnent des résultats radicalement

différents. Dans le premier cas on s'attend a ue&ola courbe a trois stades (96). La secondeigumation
conduit a une courbe sans stade | avec un écrgeigsiial important.
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Formalisme des modéles étudiés

Toutes les équations des modéles étudiés sontraestsur le méme formalisme. La loi d'écoulemesit
complétée avec une loi d'écrouissage.

La loi d'écoulement plastiquéétermine I'activation du systéme. Le taux deiltésaent  sur le systéme de
glissement considéré est lié a la cission résames méme systeme par une fonction qui fait réfégeea une
contrainte seuitr’? :

79 = F (1), (271)

La loi d'écrouissage décrit le durcissement obtseuu chaque systéeme en fonction des différents taix
glissement :

() — NN (su) - (u) (272)
T'u _25:1h y( '

Les termesh®? forment une matrice appelée matrice d'écrouisdémysont le plus souvent variables et doivent
prendre en compte I'évolution de la microstructla. fonction du modele, ils dépendent variablernsiunt
glissement accumulé, de la densité de dislocation,

Modele de I'étude
On en profite ici pour refaire une synthése suélpsations utilisées

Loi d'écoulement

(273)

Ty

1/m
gy _ o | T (@)
y =)o (a) SIgnG(T )

Loi d'écrouissage

(aw) (@) (274)
(ap) T 22 )
h = = =-2y.p" |, avec

2 \/deu) 0@ K
w

£ = b [3 d@ o
]

/z al®) oA

, 1 B .
(@) = - (@) (@)
P b K 2y.p ‘V ‘

Parametres

Les parameétres du tableau 18 correspondent a urequir. lls ont été identifiés par différentes hogtes sur les
données de la littérature.

Vo (Is) |M dp | dp | & & % |H b y./b K Lo
(MPa) (m) (m-Z)
3,710° [0,005 | 0,09] 0,09] 0,01] 0,4 0,75 1 4210256107 |[3,25 36 18

Tableau 18 : Coefficients pour le modeéle de I'étude.
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Simulations
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Figure 127 : Simulations de I'essai de traction sur monocristal avec le modele de I'étude
dans le cas de a) glissement simple initial et b) glissement double initial

a) Glissement simple initial (courbes a de la figli27)

Lorsque la contrainte résolue sur le systeme Badrditta valeur seuil définie par la densité ingiale dislocation,

le systéme s'active. L'écrouissage reste trés raotarsimulation restitue un stade | long. La positle I'axe de
traction dans le repére cristallin évolue vers uymmsition de symétrie. Un second systéme C1 s'active
L'augmentation rapide de la densité de dislocatifométs provoquées par activation simultanée dexdeu
systemes croisés conduit a une augmentation coastéxde la cission seuil. On observe un changehent
pente (pente initiale 300 MPa) et cette secondiéepde la courbe est de type exponentiel avecatidur Il n'est
pas interdit d'y voir un stade Il matérialisé patdngente a la courbe et un stade Il de saturatio

La longueur du stade se prolonge jusqu'a une détismde 0,4 qui peut apparaitre comme une valeur

importante relativement aux résultats expérimentatangle entre les directiongl 13 et [112] est environ

34°. Si on se réfere au graphique présenté figdre® peut obtenir la longueur mini du stade | enstdérant
une valeur théorique moyenne minimale de rotatienl®l pour 0,01 de déformation. Dans ce cas la valeu
minimale du stade | serait 0,35 de déformation and admissible la valeur simulée. Plusieurs rason
concourent a l'explication de cette différence enésultats expérimentaux et résultats simulés.cbeslitions
numériques parfaites de la traction sont difficiesbtenir expérimentalement sur un monocristalpmssede
une tres faible résistance. Par exemple, Jaoul f&@porte qu'il préfére utiliser des éprouvettessiees en
raison des problémes sur les fils utilisés a dffées reprises pour les expériences sur les metenaxi Les
cristaux massifs, ont tendance a favoriser le giignt secondaire, donc un stade Il plus précoce.

b) Glissement double (courbes b de la figure 127)

Avec ce type de modele, la courbe en glissemenbldocorrespond rigoureusement a celle du staden Il e
glissement simple initial pour une déformation sigée a 0,45.

Modele de Pierce Asaro et Needleman (1983)

Historiquement, ce modeéle est I'un des premiergaiireé d'une fagcon générale le comportement plasten
intégrant l'influence de tous les systémes deeaghsst a travers une matrice d'écrouissage.

Loi d'écoulement
Une loi puissance, justifiée par la théorie detiVation thermique, décrit I'écoulement plastique shaque

systeme :
L™ (275)
V(a) =¥ @ 3|gr‘(r(”)) :
Ty

Vo est une vitesse de cisaillement de référenoelexposant de sensibilité a la vitesse.

Loi d'écrouissage
La matrice d'écrouissage est essentiellement diétéenpar une fonction analytique ly= h()) ou yest la
somme des glissements accumulés sur chaque systesiseconstantes sont utiliséds,I'écrouissage initialz

la cission critique initiale et un exposamt Un coefficient scalaire définit la proportion entre les termes
diagonaux et non diagonaux de la matrice. La fondtidépend de |
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h@B) = h(V)[q +(1- q)J(O’/;)J avec : (276)

-3
B

h n-1
mn=h{;f+@

0

Parameétres

Les paramétres sont donnés dans le tableau 19 gibage aluminium-cuivre. Les termes de la matrice
d'écrouissage sont uniquement diagonaux.

Yo (/s) m hy (MPa) To (MPa) | n q
10° 0.005 541.476 60.84 0.1 1.
Tableau 19 : coefficient pour le modele de Pierce Asaro et Needleman (1983)

Simulations

120 =
) " (MPa) b
[7 []_’L’I] 60 4 %’/
1n 5
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Figure 128 : Simulations de |'essai de traction sur monocristal avec le modele de Pierce
Asaro Needleman dans le cas de a) glissement simple initial, b) glissement double initial.

On constate (figure 128) qu'il n'y a pas de diffée pour I'écrouissage en glissement simple imstintiouble.

Ce qui constitue le handicap majeur de ce modeéte.slxcroit, I'uniformité des termes de la matrieadr
difficile l'introduction de distinction entre leystémes de glissement. On doit rappeler que lesueravaient
développé et utilisé ce modéle uniquement pour siewlations dans le cas d'orientations symétriques
impliqguant seulement deux systemes.

Modéle de Bassani and Wu (1992)

Loi d'écoulement

Dans le modele initial, une loi parfaitement plasé est utilisée. Pour se conformer au cadre dlatén
développé pour cette étude, une loi viscoplastaassique a été employée.

277)

1/m

ay — o | T ——

7 =i Sy | siner@)
Ty

Loi d'écrouissage
Bassani et Wu ont proposé ce modeéle d'écrouissstee & des considérations tres fines d'expérienuesles
monocristaux de cuivre [8]. La forme de la matd&&crouissage est déduite d'observations expératesrgur la
courbe de traction a trois stades. Comme conséqaede leurs différentes observations, ils imposent
coefficients de la matrice d'écrouissage de vérifie
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h(P (AP A9 = ) < (PP ()(P) A9 = () (278)
h(PP)(y(P),y(S) =0) < h(PP)(y(P),y(S)) '
h(PP)(y(P),y(S))<< h(SS)(y(P)’y(S) << V(P))

Ces relations sont traduites au moyen d'une exprepsirement phénoménologique pour chaque coeffice
la matrice d'écrouissage. Tous les modules diagosant le produit d'un terme F relatif a l'autoetgssage et

G qui introduit I'effet de durcissement latent. lpggametres utilisés sontry la cission critique initiale,r; la
cission de stade ky, la valeur du taux d'écrouissage initialtet; la valeur de saturation obtenue en glissement
simple pour les grands taux de déformatigg.est la quantité de glissement sur le systeme gegena partir de
laguelle I'effet du durcissement latent tend ragpieiet vers un maximum. L'effet de la nature dedfimttion est

introduit par le coefficiena® . Un coefficientq optionnel autorise I'activation de termes horgdiele mais
ces termes sont maintenus similaires aux termg®udéaux par les auteurs.

h@® = F(N)G(/A?)) et h@ =qh@® | avec: (279)

FO/¥) = (b hsat)sedwz(—(“0 “heal/ ] *h,
)

Gy ) =1+ Y a@ tan?{@]
0

Bza

Parameétres

Les parameétres sont présentés dans le tableaue®0tekmes diinteractio@ ) sont ramenés a quatre en
fonction de la nature de linteraction selon lestidctions proposées par Franciosi [34]. Les termes-
diagonaux sont maintenus a une valeur nulle.

Vo (Is) |mM & a & & q 7, (MPa) [ 7, (MPa) |hy | hea Yo

10° 0.005 | 7.5 8 15 20 0 1 117 od 135| 10

Tableau 20 : Coefficients pour le modeéle de Bassani and Wu (1992).

Simulations

a) glissement simple initial (courbes a de la fegli29)

Avec les données des auteurs, on obtient correatdmetade | et Il. Le stade Il n'est pas atteint

b) glissement double initial (courbes b la figug9L

Le durcissement en glissement double respecte aosngmalitativement les caractéristiques expériaiest
généralement observées.

Dans le cadre de I'étude de ce modéle une constatamarguable s'impose. Les auteurs ont utiliematrice
d'écrouissage diagonale qui supporte a la foigofaarouissage et I'écrouissage latent. Ce proeédéux
inconvénients. Premiérement, dans le cas du glissesimple, on assiste effectivement & une augrientdu
terme diagonal correspondant au systéme secon@®tte augmentation n'est pas reportée sur leonitant
gue le glissement du systéeme secondaire est nulxi®®wement, une confusion est créée en incorpdeant
durcissement latent dans un terme dont l'usageq€ilitsoit réservé a l'auto-écrouissage. En feitecderniére
remarque s'applique pratiquement a tous les madglesla matrice soit diagonale ou pas. Le termagatial
(habituellement considéré comme le terme de l'éatouissage) comporte toujours une influence lige a
glissement sur le systéme secondaire.

Une version plus récente de ce modele [9], noréestproduit la diminution d'écrouissage obserméstade

Il en introduisant une dépendance supplémentairpatamétreh,,, en fonction du glissement accumulé sur

tous les systémes.
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Fiqure 129 : Simulation de I'essai de traction sur monocristal avec le modele de Bassani et
Wu dans le cas de a) glissement simple initial, b) glissement double initial.

Modéle de Cuitifio et Ortiz (1992)

Loi d'écoulement

Ce modeéle explique le durcissement a partir de idéretions statistiques sur un ensemble de distotsat
mobiles a travers une population de dislocationtéo La limite d'écoulement est déduite du cadeuthamp de
contrainte a courte distance des dislocationsgoté&t procédure fournit la forme de la loi d'écoudat :

Um (280)
J 1

met y, sont les parameétres associés a cette description.

Loi d'écrouissage
Selon le méme schéma, on obtient la matrice d'é&sage en fonction de la densité de dislocatiortteC
matrice est diagonale. Les composantes sont donmaasne expression plutdt complexe qui introdtjj’t) la
contrainte seuilg” la contrainte de référence du systéme de glissefpbemme proposé par Kocks ) gf”
la déformation plastique caractéristique (difféestiti glissement sur le systém& ). Les évolutions dey@ et
y/(f’) sont fonction de la densité de dislocations. Cetesité est exprimée en fonction du glisseméfit déja
obtenu sur le systéme. Il n'y a pas de couplage geautres systémes. A partir de la densitéalaitio, , la
densité courantep!® tend (rapidement) vers sa valeur de saturatmg quand la valeur du glissement

accumulé sur le systéme est plus grande que lairvabractéristiquey,,,. Les paramétres utilisés dans ces

équations sonta un paramétre sans dimension, les composantesndattize d'interactiongf*”] et I'amplitude
du vecteur de Burgets

g (7@ 3 g 2 (281)
@ ==__{ £ _||cosh| — | |-1|, avec:
y(ﬂ) g(ﬂ) z—(ﬂ)
U U
bp(ﬂ)
y e

2 /z a@) pA)
B
(@) _ (@B) H(B)
9\ =aub [ﬂZa Yol
B
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Les parametres sont donnés dans le tableau 21. €opour le modele de Bassani et al, on retrouve 4
coefficients d'interactiora,, &, a, et a; pour obtenir la matricean)]. Les valeurs initiales de la contrainte
critique et de la densité sur chaque systeme somtébs par, et o, .

y 0 m TO a o & & & y sat ,0 0 ,0 sat b
(/s) (MPa) 2 2 m
1 0,01 2 0,3 7,5.10" | 5,7a, | 10,22, | 16,68, | 0,005 16° 10" | 2,56 10-6
Tableau 21 : Coefficients pour le modeéle de Cuitifio et Ortiz (1992).
Simulations
150 1,E+0¢
® (MPa) log(p/p,) p(p) _ p(s)
1,E+03--( SR
100 + .
[111] ép)
b EEL HEOZ
50 + ©
[001] [011] 1E+014  Pa
a
0 I } } 1,E+00+ } } f
0,0 0,1 0,2 03 Y? 04 0,0 01 0,2 03 y® 04

Figure 130 : Simulations de I'essai de traction sur monocristal dans le cas de a) glissement
simple initial et b) glissement double initial

a) glissement simple initial (courbes a de la fgliBO)

La simulation ne rend pas compte d'un glissemenbldoet par conséquent, le stade Il n'est pas obteette
situation conduit inévitablement I'axe de tractéotraverser I'axe de symétrie et passer dansaegta voisin
(over-shoot). Ce résultat est en fait obtenu quelie soit la position de I'axe de traction a llietdr du triangle,
exception faite de positions trés voisines de laezde symétrie. C'est cette derniére configuratjohest
d'ailleurs adoptée par les auteurs pour obtengliseement simple puis un glissement double.

La matrice d'écrouissage est diagonale, comme Bassani et Wu, De fagon similaire un durcissement

important est généré sur la composante du systépendaire sans gqu'aucun accroissement de la védela

contrainte seuil correspondante ne soit enregiatréque le glissement secondaire reste nul. Lersegystéme
secondaire est momentanément actif par suite deotition cristalline, la valeur d'écrouissage esfpt
importante. L'augmentation de la contrainte seuil gn découle conduit au blocage définitif du syme
secondaire.

b) glissement double initial (courbes b de la fegiBO)

Le glissement double semble qualitativement bieluenéme si on ne constate pas une diminutiomttble

du taux d'écrouissage pour les grandes déformations

Dans les deux cas de simulation, les densitésdlecdtions saturent trés (trop ?) rapidement Seoréfére aux
évolutions enregistrées expérimentalement. Cetnaligede constatations améne la conclusion suivaiee.
modéle, initialement congu pour les simulationcigissage latent, semble néanmoins avoir desulifis

notables pour simuler un essai de traction monotwee ses trois stades alors que les résultatsrssileurs en

glissement double initial. Par ailleurs, les rela semblent finalement plutét phénoménologiquedésmit du

cadre plutdt physique initialement choisi par letears.

Remarques générales sur cette comparaison

Une analyse complémentaire est pratiquée pourieésf les modéles suivent les prescriptions sugggipar
Bassani et Wu, équation (278). Les évolutions dedrg composantes de la matrice d'écrouissage rcamtde
systéme primaire et le systeme secondaire sonta@®ep et reportées sur la figure 131.
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Figure 131 : Evolution des composantes h#r), hvv), hv9) et htr) pour les différents modeles en
glissement simple dans le cas a) Pierce Asaro Needleman b) Bassani et Wu ¢) Cuitirio et
Ortiz d) Modele de 1'étude.

Le modele de Pan Asaro et Needleman ainsi que del@uitifio et Ortiz ne respectent pas les indicatide
I'équation (278). Les évolutions des coefficienasiglle cas du modéle de I'étude et naturellemeele de
Bassani et Wu sont quant a elles conformes. Détepelifférences sont visibles, notamment poutddes|.
Tous ces modéles souffrent cependant de quelquimstslé

= Aucun des modéles présentés ne tient compte flet kifs contraintes cinématiques.

= Ces équations sont développées pour des monoaerigéanéralement supposés purs alors que comme
le montrent Pierce Asaro et Needlenfi@@], les lois sont radicalement différentes pour dagnmaux
alliés.
Quel que soit le modeéle, tous les termes diagordai¥a matrice d'écrouissage impliquent du
durcissement latent, ce qui implique que ces tenmeedoivent pas étre vus comme des "coefficients
d'auto-durcissement". Cette distinction est parttreoapplicable sur les coefficients de la relatijpm
lie les contraintes seuil aux densités de dislooatcomme le propose I'équati(®10) du modele de
I'étude.

Conclusion

Quatre modeles typiques de la plasticité du mostadrde structure cfc, développés pour effectusintaulation

du comportement anisotrope d'agrégats polycrisgaliont comparés sur leur aptitude a décrire uai &€ss
traction simple. Pour cet objectif, tous les modé&at été intégrés en utilisant la méme procédumaénique.

Les résultats de chaque modéle ne sont pas tougum@ccord avec ceux prévisibles d'un essai déidnac
(notamment en glissement simple initial). Les satiohs font apparaitre de grandes différences delteds
entre les modéles. Dans ce comparatif, méme si eolasnautres, il ne peut pas simuler I'effet Bainggh’, le
modéle de I'étude semble tirer honorablement samgkpdu jeu. Les simulations sont au moins en @tco
qualitatif® avec les résultats expérimentaux et il vérifieal@ment les prescriptions expérimentales liées a
I'écrouissage latent.

4 Ce modeéle a servi de point de départ & Harder jj45} proposer une description plus générale geighe
I'écrouissage cinématique. D'autres modeéles [74Jpgsent également une description de I'écrouissage
cinématique. Dans les deux cas cette descriptioph&momeénologique

15 Les résultats d'une simulation d'un essai deitrasbnt complétement détaillés dans [85]
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Ce travail a été réalisé au cours du travail postatal de Pascal Balland, attachée temporaireseignement et
de recherche au laboratoire [6].

5 Conclusion de la deuxiéme partie

Dans cette partie, nous avons proposé une modétiséu comportement élastoviscoplastique du mostadren
grandes transformations. Un soin tout particuliétéapporté a la justification des relations emigpd du choix
des mécanismes physiques élémentaires jusqu'datiomefinale. Ceci définit alors complétement lemites
d'utilisation de ce modéle. Tout matériau qui séilun mécanisme non inclu initialement n'est padétisable
avec les équations proposées. Il faut reformulgorébléme pour trouver les bonnes relations (cfténmeux
cubiques centrés par exemple). Les différentestignt de validation aussi bien en utilisant desuttions 3d
de I'évolution des dislocations que la simulatiencdmportement de monocristaux sous chargementleamp
montrent que ce type de modeéle est apte a dédrice g'est quantitativement, au moins qualitativetra
plasticité du monocristal. On a décelé qu'une dalsleflsses de cette modélisation est de ne paduszsti
I'écrouissage cinématique qui a terme devra étégiiar.

Nous estimons cependant la performance globale ahiela suffisante pour passer a une étape suppléiment
c'est—a-dire, la description du comportement pjastides agrégats cristallins en trajet monotone.
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PARTIE 4 Vers la description unifiée de la plastici  té des agrégats
cristallins

L'objectif est de tenter progressivement d'utilisemodélisation proposée pour décrire le compagtagrgénéral
d'un polycristal. La généralisation pourrait "sieplent” étre obtenue en utilisant les relations gséps comme
descriptive du comportement du matériau. Différestiercheurs ont déja réalisé ce genre de travpdrér
d'autres lois [68, 72]. Parmi ces travaux beaudoup appel au modeéle pseudo phénoménologique dsaBas
[8]. Les simulations du polycristal reposent souv&ir une identification de la loi dans un conteitglement
polycristallin sans qu'on ait la garantie que led&le proposé décrive correctement le comportenrerd-i
granulaire. En fait la question posée est de sarain modéle monocristallin peut, sans modificatitaucune
sorte décrire le comportement d'un grain noyé démsgres grains. C'est notamment ce qu'on propaseérifier
sur le modéle objet de la présente étude : orsetle modele et les valeurs des parametres obpursdes
monocristaux comme modéle d'un multicristal. Onredst I'étude au cas du multicristal en raisoralgrande
quantité de données expérimentales a vérifier.lua grande difficulté a ce niveau est, de notrejpdé vue, de
rendre compte correctement de I'écrouissage. Lartiépn des déformations est beaucoup plus faciddtenir
car les expériences modélisées (en traction) st dotéplacement imposé aux extrémités. Ce chapite
organisé de la facon suivante. On s'intéresse dalitord a la loi de Hall-Petch qui est I'un desqgpaux
modeles relatifs aux polycristaux. Il faut détererisi I'application du modéle de I'étude comme rfegdéur la
plasticité multicristalline est compatible avectedbi. Ensuite, on montre un résultat typique ieutation sur
un agrégats de quelques grains. Enfin, on aborgeml@déme de transposition ou d'utilisation deeckdt pour la
description du polycristal.

Effet Hall-Petch

La déformation des polycristaux met en jeu fondamlement les mémes mécanismes que ceux présergs dan
les monocristaux. Des effets complémentaires gontés par la présence de limites physiques apgopar les
joints de grains.

Dans un premier temps, le grain tend a se défocom@me un monocristal.

Le premier effet de ces joints de grains est dédinte glissement des dislocations primaires d¢ ¢tad'autre du
joint. D'importantes contraintes élastiques appgamit alors et provoquent l'activation de systémes
complémentaires compatibles avec la déformationléémée des deux grains au voisinage du joint. drabre

de systémes actifs est alors beaucoup plus élev&lda polycristaux que dans les monocristaux.rhiéssage
d'un polycristal est donc beaucoup plus importddh constate dés lors, la disparition du stade I. Le
durcissement est d'autant plus important que lla @&s grains est petite.

La relation de Hall-Petch [43,78], toujours tre&réncée actuellement, relie la limite élastiqusdhatériau en
traction a la taille du grain au moyen de la relati

=0, +kd 72, (282)

Oe

ou o, et k sont des constantes relatives au matériadl ¢ taille de grain moyenne de I'échantillon. D&ns
modélisation du comportement du monocristal, latémlastique est définie par une dépendance aveerisité
initiale p(()s) des dislocations par une relation du type :

r,=aub [3 o (289)

S

Pour rendre directement notre modélisation comigatibbec relation (282), il faudrait établir une dégance des
densités initiales de dislocations avec la tailee gtain. Cette direction constitue une piste poettia en
concordance les deux relations. Avant de valideéreception, il convient d'examiner plus attentivernées
conditions d'obtention de la loi de Hall-Petch. Td@abord, il faut préciser que la loi de Hall-RFe&st obtenue a
partir d'une limite élastique souvent déterminéerfi® de déformation plastique. A une telle défdrom le
matériau s'est déja considérablement écroui et doreompare en fait des niveaux d'écrouissagerepas des
limites élastiques. C'est ce qui a conduit difféseauteurs a opter pour une forme modifiee oudestanteso,

et k dépendent de la déformati@ana laquelle on reléve la limite élastique :
O, =04(€) +k(€)d 2. (284)

Malgré cette modification, il semble gu'il soitfiifle d'appliquer cette relation générale sur larfge gamme de
tailles de grains avec une bonne reproductibiléé doefficients (voir par exemple la revue exhaassur
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l'aluminium proposée par [96]). Méme s'il existeeutépendance certaine entre la taille de graim ditrlite
élastique ou de fagon plus générale, le comporteplastique, il semble difficile de traduire ce qmontement
au moyen d'une seule équation a caractere troppténologique.

L'évolution proposée par différents auteurs [582M1] est alors d'intégrer I'effet des structuteglislocations
qui se créent au cours de la déformation sur laraioe a appliquer au matériau. Le grain constitnemilieu
borné duquel les dislocations mobiles ne peuvesttrgire. Elles s'agrégent et provoquent alors attes
contraintes retour sur les sources. Ce phénomé&essiée alors I'augmentation de la contrainte gppé. Une
relation pour traduire cet effet fait intervenir sdparameétres internes du matériau en relation daec
microstructure qui se développe :

£ £ j% (285)

O =09 +0’,Ub[m+ dAs

Le parameétred® représente la distance de glissement

Cette vision du phénoméne traduit une toute aliiegophie attachée a l'effet Hall-Petch. Il nayis'alus de
distinguer des valeurs de limites élastiques ieisianais bien un effet associé a une histoire dermétion. Il
faut en effet qu'il y ait eu glissement pour qeéét de taille de grain se manifeste.

De notre point de vue, le principe a retenir comindorigine de l'effet Hall-Petch n'est pas éviddra
phénoménologie reste prépondérante au détrimené ddentification trés claire des mécanismes #glive de
cet effet. Quelle que soit l'option retenue, le Aledest suffisamment adaptable pour étre compatibée la
vision du phénoméne.

Si on choisit de modifier la densité initiale pdaire varier la limite élastique, on obtient unaierdépendance
de la contrainte seuil a travers la relation (283st a souligner que le lien entre la densittaile et la taille de
grain n'a pas, a notre connaissance, été étudié.

Si on choisit d'attribuer l'effet Hall-Petch auxnséquences d'une déformation plastique, I'évolution
durcissement est imposée par deux facteurs addigssincompatibilités de déformation aux jointsgiains ont
pour suite une augmentation de la contrainte ap@édocalement sur les systemes de leur voisitnég@ombre
important de systémes s'activent et I'écrouissagiel’'autant plus important. Cet effet est déja neflement
décrit par la modélisation proposée. Lorsque lHetale grain diminue, on doit considérer l'impodandes
contraintes produites par les structures de distmesiqui se produisent des l'instant ou le matésm déforme.
Comme mentionné a plusieurs reprises, le modéle safiorme actuelle, ne prend pas en compte legéféelles
contraintes. Il conviendra de les intégrer déstéint ou les simulations mettront en jeu des épmtbely avec des
tailles de grains trés petites.

En l'occurrence, les lois sont appliquées poumnfaukations d'agrégats de grains de taille centiiqédr, ce qui ne
rend pas encore trop critique Il'utilisation des lpioposées qui n'intégrent pas l'effet cinématique

Simulation des multicristaux

Des multicristaux purs et impurs d'aluminium oré &tmulés en utilisant le code de simulation ellade

comportement proposée. L'objectif est de montrerlgs lois qu'on a identifiées et qui fonctionnaatniveau
du monocristal sont aptes a rendre compte du campent d'agrégat polycristallins [41]. D'autreyéax assez
similaires sur le fond ont été réalisés sur le migt sur l'acier. Le modéle de départ de cesadbéés est
relativement semblable a celui de I'étude. Cependamme lidentification est qualitative [22,23] des

agrégats sont virtuels [1], on n'a pas l'assurajusele modéle monocristallin soit directement agglile a la
simulation d'agrégats cristallins. On présentaji@iques résultats de simulations qui reproduisemectement
les résultats expérimentaux relatifs, illustrant patentialité du modéle monocristallin a restituler

comportement d'agrégats a gros grains.

Modélisation de I'agrégat cristallin pur

Données expérimentales
Des multicristaux purs d'aluminium (99,99%) ont gédérés a partir de la méme tdle que celle qeind pour
l'identification des monocristaux purs. La figurg2ldonne un exemple de configuration multicristelli Cette
configuration sert de support pour les comparaisspgrimentales et simulations proposées danstia Hfaut
d'ors et déja noter que la pureté du matériau crasisl ce matériau trés mou et trés difficile a ipaler.
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Figure 132 : Exemple de configuration multicristalline.

Les grains de chagque multicristal sont orientés pesure d'électrons rétro-diffusés sous microscopie
électronique a balayage (figure 133). On constatang bonne dispersion des orientations est obtpaude
procédé de recristallisation.

[111]

poy 4 101 [011]
92

Fiqure 133 : Position cristallographique initiale de I'axe de traction pour chacun des grains
du multicristal pur.

Les multicristaux sont ensuite tirés sur machindrdetion. Les courbes force-déplacement, les detions
intra-granulaires sont enregistrées. Aprés défdomales orientations finales sont également mesuré

Modélisation éléments finis

L'éprouvette est maillée figure 135. En raison @elissance limitée de notre systéme informatiaaels
n'utilisons gqu'un nombre assez limité d'élémentsr pigcrire le multicristal. Dans la mesure du pussiune
couche d'éléments interfaces est créée au voisidagehaque grain. Il est également souhaitablengoint
triple soit discrétisé suivant le schéma de larglB4. Le joint de grain entre 2 et 3 est prolodges le grain 1.
Cette organisation est répétée pour les deux gairdgs de grain. Cette disposition permet d'obsela partition
en glissement dans le grain qui est parfois obsemspérimentalement. Comme cette disposition emral
l'utilisation d'éléments parfois trés distordugjeklle conduit & un travail de remaillage manu&s$ important,
elle n'a pas toujours été utilisée.

grain 2

Figure 134 : Maillage d'un joint triple.

-141-



Laurent Tabourot Candidature HDR 09/10/2007

La continuité des déplacements aux joints de gemih assurée. Cette derniere disposition rend pgessib
I'utilisation du code de simulation déja utiliséupta simulation du comportement hétérogéne desounrsiaux.

Figure 135 : Maillage de I'éprouvette multicristalline.

Comparaison des résultats expérimentaux et sinurati

On montre ici quelques exemples de résultats quiébd obtenus. Le premier résultat (figure 136) last
comparaison entre les courbes force-déplaceme#étiexpntale et simulée.

600

500 ~

400

300 4

Force (N)

200

—— Expérimental
100 P

—— Sirmulation

0 T T T T T
0 2 4 6 8 10 12

Déplacement entre les mors (mmm)

Fiqure 136 : Comparaison courbe force déplacement de ' éprouvette multicristalline
expérimentale et simulée.

A partir de ces données on déduit les courbes a@ioterdéformation expérimentale et simulée (figd&). |l

s'agit de courbes moyennes calculées & partir igudiquatre points de I'éprouvette. Cette courbeend pas
compte des hétérogénéités de contrainte et derdéfimn mais elle permet de valider la modélisatiten
I'écrouissage qui apparait ici excellente. La hation des déformations est obtenue avec le legitanalyse

des déformations en post traitant les images g@eol#ette enregistrées au cours de l'essai. Oneddenx
comparaisons a deux taux de déformation.
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Figure 137 : Comparaison courbe contrainte vraie- déformation vraie (moyennes)
expérimentales et simulées.

La distribution des déformations est correctementiue a au cours de l'essai (figure 138). Il ast gifficile
cependant de prédire ce qui se passe en fin denditfion (figure 139). Cette difficulté a été renttép sur les
différents essais simulés. Deux raisons sont in@egulLe matériau est trés mou et les conditionérerpntales
sont trés difficiles. Il n'est pas impossible gaeranipulation de I'échantillon ait une incidenaoe I&ndroit ou
se produit la localisation. Le maillage n'est pas fin, et a certainement une incidence a ce nigeale résultat
calculé.

Simulation

0 35
0 315
0.28
0,245
0.21
0.175
0,14
0.105
0,07
0,035

Expérimental

\

Figure 138 : Comparaison entre mesure expérimentale et simulation des déformations.

On compare également I'évolution des orientatiéedies et simulées. A titre d'exemple on a dorédlition
des orientations dans le grain 7 (figure 140).
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Simulation

0.9
y 0,81

0,72
> 0.63
X Expérimental

0,54
0,45
036
0.27
0.18
0.09

Figure 139 : Comparaison entre mesure expérimentale et simulation des déformations
(fin d'essai).

[T11]

[001] [011]

Figure 140 : Suivi des orientation dans le grain 7 (X simulé — mesuré).

Les traces de glissement sont également comparéedraces de glissement simulées (figure 141). Ces
comparaisons simplistes devront cependant étreoltomées par des mesures plus fines des densités de
dislocations.
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Figure 141 : Analyse des traces de glissement au cours de la traction sur monocristal
d'aluminium pur.

Ces résultats montrent que le modéle tel qu'il de&fini et identifi€ pour des monocristaux reprodiat
comportement d'agrégats cristallins a gros gr&esi est confirmé par différentes études similaipgisportent
également sur I'aluminium Iégérement impur [26]1][4] y a bien sOr un fossé pour appliquer maiatgnce
modeéle a la simulation d'opérations d'emboutissBiféérentes voies de recherches actuelles soritatides
des actions possibles pour la concrétisation ddlmltjectif : I'application ou I'exploitation desodglisations
multi échelles pour traiter un cas complexe.

Vers une exploitation au niveau macroscopique

Deux pistes sont explorées. La transposition alapéation des lois sous forme de relations plusosaopiques
qui intégreraient les effets granulaires, tout enservant un maximum de sens physique aux équagshda

premiére voie. La seconde consiste a utiliserdisstelles quelles pour simuler des opérations loiGriissage. A
titre de conclusion et sous forme prospective pposgte quelques travaux significatifs déja réaldaiss d'autres
équipes.

Intégration des lois

A T'IRSID [15], pour décrire le comportement deseas lors d'un essai de traction, on utilise unesiom
simplifiée de la loi d'évolution de la densité dglatations pour décrire le comportement du morstelr
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do 1 (286)
d_y = oA YeP
avec :
1 - 1 (287)
A i:LobstacIes/\i ,
et de la relation d'écrouissage :
T=T, +a,do\/; : (288)

L'utilisation de ces lois suppose une situationglissement multiple identique sur plusieurs systniour
passer au polycristal, les relations sont intégetesn utilise le facteur de Taylor pour obtenidién entre la
contrainte longitudinales et la déformation longitudinale :

52 ZotaMufp _ [1-expCyMe) (289)
N Ye

Cette loi est applicable aux aciers laminés si ledeurs suivantes des parameétres sont adoptées :
4 =80 000 MPa, b=2,56.10""m, a=0,4 et M =3. Le lien avec la microstructure est réalisé aisaht

correspondre pour cette application, le libre parsanoyenA et la taille de grain du matériau.

Pour des caractéristiques mécaniques souhaitdes tgle le niveau d'écrouissage ou la résistaratiqpe a
rupture du matériau, cette relation donne alotsile de grain. Comme il est techniquement possitbbtenir

la taille de grain souhaitée par traitement thetmjges caractéristiques mécaniques d'un matérichoet de
chaine de production sont contrélables. La proa@dur consiste a ajuster le traitement de la matérfonction
des caractéristiques mécaniques est totalemeratap#@relle sur les lignes de production de I''RSOe.type de
développement est également effectué pour des imatéplus complexes comme par exemple, les mabtériau
multiphasés avec prise en compte du maclage. In'sixte tridimensionnelle reste cependant a faire pouvoir
utiliser ces lois dans les codes généraux de stionla

Modélisation 3G

Une voie intéressante est proposée par Montfoit J66'agit d'un modéle tridimensionnel dont larfalation
fait intervenir la physique de la déformation pigise.

Application directe des lois

Plusieurs tentatives ont déja été effectuées. ®ltsiauteurs [2, 21, 7, 36, 95] ont utilisé les ldirectement
comme modéle de comportement pour prédire le comp@nt de mise en forme portant sur des piécedesmp
ou la réponse d'agrégats a des sollicitations sisnflla bibliographie devient d'ailleurs assez extia@l sur le
sujet et montre que beaucoup de chercheurs peggertette voie est un moyen d'améliorer la modéisalu
comportement plastique méme si le volume des stinndemeure actuellement un obstacle majeur.

Conclusion

Le domaine des simulations des agrégats (polyadlirtss est en plein essor. |l se heurte cependacdre a
différents problémes.

Le premier est d'ordre expérimental. |l est entefifficile de faire des mesures a partir du monminte nombre
de grains devient important. Le nombre de donn&péramentales devient trés grand. La plupart desunes
sont restreintes a surface de I'échantillon. Apltesg, la restriction de la validation d'une loil@testant sur des
agrégats cristallins, méme si cela représente awaitrimportant, ne permet pas de la solliciter dales
conditions réelles en raison de l'importante serfdire de chaque grain.

Le second probleme est d'ordre numérique. La stiounla'un agrégat polycristallin avec des milliates grains
n'‘est pas envisageable & I'heure actuelle. Le recdud'autres solutions semble alors nécessaire awve
évolution des lois vers des formes plus intégréats noujours en accord avec les propriétés physiqugales
de la plasticité.
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Conclusion sur la synthese de recherche

Ce travail concerne la modélisation de la plagticies métaux dans le de cadre de la simulatioréi@dtpns
d'emboutissage. L'objectif est d'obtenir des sitmaria plus fiables d'opérations d'emboutissage s®iéresse
plus particulierement a la modélisation du compuget plastique Sans les opposer, on analyse lestgpes
de modélisations utilisées pour les matériaux rietes.

1 Modélisation classique

Une premiére partie (sans tenir compte des rappstgonsacrée a la modélisation phénoménologiqssigue.
Celle-ci est fondée sur une description analytiquenatériau "en oubliant" son origine cristallodrgue de la
déformation et en le considérant comme un miliemdgene idéal. Cette modélisation repose sur quglque
hypothéses fortes : incompressibilité, travail ptpge maximal... Quel que soit le cadre, elle néteski
détermination incontournable d'une courbe conteagfuivalente, déformation équivalente obtenuerr géun
essai de traction. La détection de la localisagisthun des aspects associés a la modélisationplizsticité.
Concernant cette modélisation, plusieurs point$ 8o en évidence dans ce travail.

1.1 Importance de la courbe d'écrouissage

L'importance de la détermination de cette courbigramte équivalente déformation équivalente etinoitlence

sur la restitution du comportement plastique duoi 8oulignée. Les conditions aux limites impoggas|'essali

de traction sont responsables d'une localisatipidea La mesure par extensomeétrie rend plus qutiice la
détermination du comportement local du matériaur@eon de la longueur de référence imposée par la
technologie de mesure. L'obtention de cette cowdtepossible méme lorsque la localisation commence
s'opérer en utilisant un logiciel de déterminatonomatique des déformations par analyse d'imagésau de

gris aléatoire de la surface de I'éprouvette. Gattsure fine des déformations s'effectue alors ameaéférence

de mesure initiale beaucoup plus petite qu'avedelsomeétre et met également en évidence des zones
déchargées dans l'éprouvette.

1.2 Un critére de détection de la localisation

D'apres les analyses sur I'essai de traction, asoss mis en évidence que la localisation de lard#&ition se
manifeste par la décharge élastique d'élémentgu$a déformation se concentre dans une zonefispécde
I'éprouvette. C'est pourquoi, nous avons propaoption d'un critére de détection de la localisatiui
consiste a compter les éléments déchargés au deuta simulation. Ce critére, simple d'applicatioend
compte fiablement de la localisation qui se praduit

1.3 Des simulations fiabilisées

Pour des matériaux a comportement isotrope, lortmueurbe d'écrouissage est déterminée avec écs
s'appuyant sur la détermination automatique desrohéftions par analyse d'images, il est alors egehle de
simuler complétement et fiablement une opérati@mbbutissage simple ou la détection de la loc#disat
s'appuie sur le comptage d'éléments déchargés.

1.4 Des limites pour les matériaux hétérogénes

Si dans le cas de matériaux homogénes au compartequasi isotrope en trajet monotone, il semblesalo
possible de simuler, moyennant les précautions sngomnées, assez fiablement une opération de amse
forme a froid, cela devient notablement plus coxpldrsque la nature cristallographique du matédevient
prépondérante. Ainsi le titane, de structure hemagpoqui comporte peu de familles de systémes ailtg a
non seulement un comportement plastique anisotropes également trés hétérogene. Ainsi, méme si la
détermination des coefficients d'anisotropie moydanss le cadre d'une modélisation fondée sur tererde Hill

est possible, on s'apercoit que la déformatiomesalise instantanément dans les grains bien osehgétexture

du matériau a une influence directe sur le compaete du matériau. Le comportement déterminé ernidrac
simple n'implique qu'une partie des grains alorgrggisollicitation biaxiale (traction compressicar gxemple)

a toutes les chances de solliciter tous les grerems ce dernier cas, les caractéristiques d'@zage
apparaissent alors différentes comme pour un am@tériau. Un modéle classique est donc pratiquement
inapplicable au cas du titane.

On comprend que la modélisation classique, ménedlesis'oriente de plus en plus vers la prise enpterde
phénomenes en relation avec l'origine de la pigsiddteint ses limites pour ce type de matériau.

2 La modélisation multi échelles
La génération de modeles multi échelles par séledi intégration de mécanismes élémentaires reaptes de
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la plasticité est une autre voie. Cette activitéb@en plus jeune que la modélisation phénoménqleglassique
(une jeune fille d'une quinzaine d'années et unegéoaire !) et elle est encore en pleine phasgassance et
d'apprentissage. La seconde partie est consacxébeaaloppements d'une modélisation multi échaltasnale
cohérente, autant que faire se peut, a tous lesnivd'échelles envisagés.

Cette discipline couvre un large champ discipli@agt requiert les compétences associées a difésrent
spécialités (physique, mécanique, numérique...).émeffits points sont émergents de ce travail centidua
d'une modélisation du comportement des monocrisdawstructure cubique a faces centrées.

2.1 Une modélisation robuste

La définition des modéles requiert une soigneusatification des mécanismes responsables de ldigiias
dans le cadre de l'application envisagée (matétégpérature, vitesse de déformation...) puis lasfasition a
une échelle supérieure. Lorsque ce travail estifée les modéles obtenus sont robustes. Les fidatitns des
parameétres physiques du modéle pratiquées a difessechelles conduisent a I'obtention de valamBasres.

La perception des phénoménes est également cobéeeribus les niveaux. Par exemple, I'écrouissage
"cinématique" a I'échelle macroscopique est proequar les structures de dislocations a I'échelézascopique

qui se produisent au cours de la déformation.

2.2 Extension au multicristal

Ce type de modélisation est applicable au cas dtianistal en supposant que le comportement demg st
décrit par une loi monocristalline. 1l est nécessalimposer une condition de continuité des dégptemt aux
joints grains pour compléter la modélisation.

2.3 Extension au polycristal

C'est pour l'instant la limite de ce type de dggimn méme si plusieurs applications sont d'ordégh réalisées.
La possibilité de lier le comportement aux paraggmicrostructuraux (libre parcours moyen limité lpataille
des grains par exemple) offre de nombreuses pb&sbiL'IRSID a fait naitre une nouvelle discigibaptisée
développement de matériaux assistés par ordin@#®d®). Pour un écrouissage donné, on détermine amnec
version simplifiée des modéles, les parameétres dwostructures souhaités. Les traitements thernsiciue
appliquer sur le matériau pour obtenir la structmalue sont alors déterminés et appliqués direeteraur la
ligne de production.

Il existe également des tentatives pour montreraggemodeéles sont applicables pour la descriptimgpédations
de mise en forme avec des simulations ou la ngtolgeristalline du matériau est simulée avec un lnende
grains réduit. L'orientation des grains est chadgidacon a statistiquement reproduire la textéedle.

Ces deux axes de développement : simplificatiomdualéle ou traitement complet sont donc les deursvoi
possibles pour étendre ces modéles.

3 Bilan

Le bilan assez positif pour la modélisation mutthélles, ne doit pas masquer les nombreuses guggiid
restent encore a traiter. Les interrogations (assezbreuses) soulevées au cours de ce travailpsésentées
dans la partie perspective comme point de départ grojet de recherche consacré a I'amélioratioriade
description du comportement plastique.
Sur un plan plus général, ce travail s'insere dansourant de pensée originale sur les modélisationlti
échelles afin de mieux comprendre le comportementesn préciser le modéle de description quelle spie
finalement la modélisation choisie (phénoménologiqu multi échelles). La volonté de déterminerss@rop
de) concessions, une modélisation compléte du capmpent des agrégats parait d'ailleurs salutaiedlegqu'en
soit l'issue. Elle conduit, a mon sens, en toutniee lieu a reposer des questions, reformuler debl@mes,
établir des confrontations et proposer des concdpts une communauté, certes trés active, maisiparf
prisonniére de certaines habitudes.
Ce travail voit également apparaitre des applipatie plus en plus nombreuses et originales :

=  modélisation de la plasticité des semi-conductédegype cfc...),

= modélisation de la plasticité de la glace (de typeagonale...),

= compréhension et prédiction de la recristallisgtion

=  prédiction et compréhension des mécanismes d&gaillans les bagues de roulements (similarité avec

la nano-indentation)...

Les couplages multi échelles apparaissent alorsreame des clés pour obtenir des modélisationsipeaites
dans l'avenir et nous sommes sans doute a unedpécivarniére quant a cette activité. Il reste enaw
nombreux développements a effectuer avant de valdefiabiliser complétement les différents coneept
inhérents a ce nouveau domaine.
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Perspectives / Projet de recherche

Comme le justifie le nombre de congrés ayant pheme la modélisation multi échelles et les appbost
envisageables avec ce type de modélisation, uetpdej recherche centré autour de ce théme semideqpk
raisonnable. Ce type de description en est encees @ébuts et de nombreux points sont encoreaaodclJe
compte donc poursuivre encore quelques années ims feadéveloppement, la fiabilisation de tels mesgour

les rendre complétement opérationnels de fagon dake des standards utilisables comme les modéles
phénoménologiques classiques d'aujourd’hui. Laguiterd'un tel programme s'effectuera en réaligannoins

les différents points suivants.

Modélisation

Amélioration de la modélisation proposée

La prise en compte de I'écrouissage de type cingéngat'apparait aujourd'hui incontournable notantnygour
l'aluminium. Il existe de fortes présomptions paure cet effet provienne des contraintes généréedepa
agrégats polarisés de dislocations. L'écrouissagamatique doit alors étre introduit au moyen d'ooptrainte
a retrancher de la contrainte résolue appliquéaisiweystéme. L'origine, dans ce cas serait retgraimx seules
dislocations du systéme sur lequel le calcul eftctfé. Une autre voie consiste a retrancher useten
cinématique global du tenseur des contraintes gwanjection sur les différents systemes de glissgn@eci
revient a considérer que toutes les structuresloigwées sur les différents systemes ont une infleiesur le
systeme considéré. L'introduction de cette modificarend évidemment le modéle plus complexe. C'est
pourquoi, je propose dans un premier temps ddisartgue la premiére proposition qui semble ploypte.

Ceci aurait l'avantage de proposer une descrigtionomportement en meilleure adéquation avec Isighg.
Cela étendrait également les possibilité de laduir traiter par exemple un trajet alterné (fatjgue

L'extension a d'autres structures : exemple du titane

La généralisation de ce travail & d'autres matgéréaec des structures cristallines différentes s&itee & chaque
fois l'identification et la sélection des mécanisrassociés a la plasticité. On envisage |'exterd#sriravaux au
cas du titane. La premiére étape est le recensatasnmhécanismes physiques actifs lorsque le t#éandéformé
plastiquement & froid [17,71]. Le matériau, sousn® monocristalline a une maille de type hexagondime
si théoriquement, plusieurs possibilités de glisssnexistent pour accommoder les conditions auidsnle
monocristal accepte expérimentalement seulemenéw®@ix directions privilégiées de déformationsciCend
le comportement d'un grain trés anisotrope etge¥sible la réponse mécanique a son orientatiomapgort
aux directions principales de sollicitation. Le #r&u texturé par laminage présente donc des grains
favorablement orientés pour répondre par exemplené sollicitation en traction alors que d'autresitso
comparativement trés résistants. Cette disposéiplique au moins partiellement les hétérogénéltdectées
au cours de la déformation. La modélisation demtégrer les aspects suivants :

= nombre limité de systémes de glissement avec ds®uoB limites initiales différentes,

= déformation accommodée par les portions vis ddeadisons dont le saut d'une vallée de Peierls a

une autre est contrélé par un mécanisme de doébl®chement,

= détermination du mécanisme de durcissement (forét ?

= effet des contraintes retour (écrouissage cinémealjq

= intégration du maclage.

Expérimentation

L'expérimentation est une activité indispensablerpa modélisation multi échelles. Elle se pratiquessi bien
au niveau microscopique que macroscopique.

Production de monocristaux

L'identification des paramétres et la validatiors seodéles requiérent I'utilisation de nombreusesuyettes
monocristallines. Il devient difficile de se proeudes matériaux monocristallins en raison deréfaation des
sites de production. Toute une compétence quiaiist y encore quelques années est en train sigadiitre
progressivement.

La production de monocristaux d'aluminium est digugent bien maitrisée au laboratoire. Par coiitsemble
intéressant d'entreprendre la recristallisation tidane pour laquelle il existe nombreuses diffiés
expérimentales. Par exemple, le mode opératoissiglae (écrouissage critique) semble inopérantplDe les
traitements thermiques du titane sont problémasiqoar le titane est trés avide d'oxygéne qui medifi
ultérieurement son comportement.
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Néanmoins, la modélisation de ce matériau (ou degnaux & structure hexagonale de fagon plus géh8r

nécessite le recours a des expériences impliquenttnocristaux. Une piste qu'il parait intéressansuivre

est fondée sur les considérations suivantes. lrisstaltisation ne peut avoir lieu que lorsque leténau a stocké
suffisamment d'énergie dans les grains mesuréengadensité critique de dislocations. Or dangdmdi laminé,

la faible proportion de systémes activables, rendlgmatique I'activation de systémes de glissemertertains

grains mal orientés pour la sollicitation. 1l fdes considérer comme amorphes pour la recristadlizsaCette

derniére raison est vraisemblablement a I'origiad'idhpossibilité de transposer cette techniquatirement

efficace pour les matériaux a structure cubiquacad centrées aux matériaux a structure hexagdridiee est

alors d'explorer des modes de déformation peutpdie a méme de provoquer une déformation homogéne
tous les grains de I'échantillon comme l'expansion.

Développement des micros essais

Les machines classiques sont souvent trop volureggepour la pratique expérimentale d'essais soueette
mono ou multicristalline. Principalement la misep#ice de I'échantillon met en jeu des efforts Isigpérieurs a

la limite élastique de I'éprouvette. Cette raisbmaenécessité de suivre des orientations crisgsdlilors de la
déformation impose de développer alors des micrahinas d'essai mécanique. A ce titre, une premiere
machine d'emboutissage in-situ a déja été dévedoppér appliquer des conditions aux limites comgdesur

des agrégats cristallins. Il m'a paru alors nédessie développer une machine de cisaillementtin-sLes
machines encore peu répandues apportent un moyeplé@oentaire d'exploration particulierement bieapd

a l'étude de la plasticité en général [81] et pladiculierement lors de la déformation de mondaus. Cette
machine est pratiquement au point et devrait notantrmous permettre de mettre en place des essais
complémentaires sur les monocristaux : glissemenle, glissement multiple en condition de hautaéirie.

Mesure des densités de dislocations

Les densités de dislocations sont des paramétsesitésds du modéle. La mesure de ces densitésnestestrés
complexe a réaliser expérimentalement. Il pargiendant important de les obtenir afin de valideroea plus
complétement les modéles proposés. A cette fin,collaboration est en cours avec le LPMTM de ['iénsité
Paris-Nord (qui posséde une bonne maitrise de cesunes [39]) sur des éprouvettes d'aluminium déja
déformées et analysées par nos soins. A termendepk il parait souhaitable de développer cettepé&tence

au laboratoire.

Mesure de dissipation thermique

Le développement de caméras infrarouges hautebd@égpermet de mesurer la température superficigun
échantillon déformé. Un traitement numérique doaoees a la puissance dissipée localement [18]igirerde

la dissipation est principalement attribuée a lsgances:£P induite par la déformation plastique. Il est alors
envisageable d'estimer les contraintes localeonssibles de la dissipation si on effectue une reesouplée
des champs de déformation et de dissipation themmiGe travail conduit & déterminer l'origine egadée la
dissipation thermique. Une partie de la puissapmmaée au matériau reste bloquée dans le maté@apartie
dissipée est certainement due au glissement diesalions. Il est alors important de confrontertagraphie de
dissipation thermique avec des simulations éléménts utilisant le modéle de plasticité cristadliravec
différentes hypothéses concernant la partitioncdesraintes.

Simulation

Intégration des lois dans un code industriel

Les simulations numériques sont essentiellementefées actuellement avec un code éléments finelajipé

et amélioré au laboratoire. Les développementsalids tels outils sont longs. Il existe sur le rhérdes codes
performants dans lesquels il est possible d'infredune loi de comportement aussi sophistiquéeedigit C'est
par exemple le cas d'Abaqus™. Sur le plan pratidusyffit de récupérer les routines d'actualisatite la
version du code déja réalisé et de les introduaresda routine utilisateur vumat du logiciel Abatfudun travail
préliminaire a déja montré la faisabilité de I'qgEm méme si quelques difficultés de mise en ceplutdt
techniques sont apparues : stockage des varigtekage des constantes... On bénéficie ainsi daissance

de développement d'un code moderne en apportguartee sur laquelle porte le savoir-faire. Par eplamnla
prise en compte des conditions aux limites com@egermet de simuler par exemple l'essai de micro-

16 | e zirconium est trés largement utilisé dans kErstrales nucléaires sous forme de tube & combeistibt un
intérét évident a prédire ses propriétés mécanigasnment en régime de fluage. La modélisatiofiuge se
décline également en version multi échelles apagtimécanismes similaires a ceux de I'étude.
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emboutissage. Abagqus™ permet également de tragteprbbléemes couplés en déformation et températare,
qui devrait faciliter les analyses proposées aagraphe précédent.

Couplage avec code de simulation de dynamique des dislocations

Les moyens numériques actuels sont suffisammerforpgants pour envisager une description mixte du
comportement plastique. Cette simulation élémems frepose alors sur la définition de deux lois de
comportement. La premiere correspond a une motiélisdu méme type que celle de 'étude. La secestldu
type dynamique des dislocations. L'utilisation d'lm de comportement est choisie en fonctionidéfmation
recherchée au niveau de I'élément. Par exemplgjnalation des déformations plastiques sous un amicr
indenteur se ferait en utilisant la simulation dwpe simulation de dislocation comme description du
comportement dans les éléments au contact de taepgligure 142). Le reste du volume serait simattéc la
modélisation a I'échelle de la densité.

7]  micro
A indenteur
/1
/1 //
1
Loi de comportement Loi de comportement
obtenue avec le obtenue avec la
modéle monocristallin I:I simulation dynamique

de dislocation

Fiqure 142 : Probleme d'indentation traité avec une modélisation mixte dislocation /
modeéle monocristallin.

Pour travailler avec un pas de temps compatible daesimulation dynamique de dislocations, la \@rsi
explicite du code de simulation Abaqus™ doit étar pxemple utilisée. Le traitement du probléme doit
s'effectuer sur un ensemble d'ordinateurs traveaitta paralléle (cluster).

Il existe deux avantages a développer une simulaloce type qui élimineraient les inconvénienspeetifs des
deux codes. Des problémes portant sur de grandsnesl peuvent étre traités, la durée des simulatioreode

de dislocations n'est plus un obstacle. Une inftionglus précise est apportée aux endroit les ipliésessants
(sous l'indenteur par exemple).

Application aux multicristaux

Les simulations d'essais sur multicristaux son€rggsantes pour une premiére validation de la i d
comportement dans le cadre de son application andéglisations d'agrégats. Les multicristaux @digusqu'a
présent sont cependant insuffisamment contraimtiesagrains impliqués comportent de grandes sesféibres.
La difficulté pour traiter des grains internes sansface libre d'une éprouvette multi couches eésidns la
quasi-impossibilité d'obtenir leur orientation, letir topologie. Une parade pourrait consister 2g@r des
éprouvettes multicristallines de fagon a obten& aauche de grains internes complétement contraints

collage

traction ( ‘ 1 T/ |’|
~ <

Figure 143 : Disposition d'éprouvettes multicristallines pour I'obtention de Qrains
8 P ep p 8
complétement contraints.

Des essais préliminaires ont déja montré queisatibn d'une colle spécifique permet de solidarise fagon
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efficace les éprouvettes durant l'essai de tradfignre 143). En dissolvant la colle aprés essnia accés a
I'éprouvette intérieure. L'orientation et les déiations finales de celle-ci sont mesurables. Ce typssai, en
imposant la déformation de grains sans surface ldevrait étre beaucoup plus contraignant pouroia |
Notamment, I'écrouissage correspondant a un gliessemultiple devra étre finement ajusté.

Ce travail est une premiére étape vers la simulatiagrégats complexes.

Bilan

Il reste un important travail pour faire progresksr modélisations multi-échelles. Ce type de modemble
suffisamment prometteur pour développer un progranambitieux qui combine a la fois développements
expérimentaux, modélisation et développements nigues. Les actions proposées vont dans ce sens et
s'appuient sur le savoir-faire et les potentialidésl'équipe plasticité cristalline du Laboratoile Mécanique
Appliquée.
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of materials from microscale to product, RoskilBenmark, Sept. 7-11

Tabourot L., Fivel M. and Rauch E. (1997) "Geneedi constitutive laws for FCC single crystals",vetgh
international conference on the strength of maer((fCSMA-11): fundamental aspects of the strength
crystalline materials, Prague, Czech Republic, A329

Tabourot L., Fivel M. and Rauch E. (1996) "Simwas de l'effet de la température lors de la déftionades
monocristaux”, colloque plasticité lans en Vercbtsl3 mars

Tabourot L, Rauch E., Teodosiu C. and Fivel M. @9%imulations éléments finis tridimensionnelles d
monocristal de cuivre utilisant une descriptionla@lasticité fondée sur les densités de dislonatiocolloque
mecamat Aussois 29 janév.

Tabourot L, Fivel M. Rauch E. (1997) "Lois de comtpment a large domaine d'applicabilité pour les
monocristaux a structure cfc" journées thématigisgsiulation numérigue en mécanique physique" dans |
cadre dur GDR grandes déformations, Villetaneusd) fanvier

Tabourot L. and Teodosiu (1991) "An elastoviscadjdasonstitutive law for metallic single crystals large
strains" 128 TMS annual meeting &exhibit, New Orleans, Louisidreb. 17-21

6.2 Coauteur

Fivel M., Canova G., Rauch E. and Tabourot L. ()99® simulations of the behaviour of a single tayslose
to a free surface", Computer simulation in mates@énce organisé par NATO ASI series, lle d'Ol&dr6 Jun

Fivel M., Canova G., Rauch E. Tabourot L. (1995p "8imulations of the behaviour of a single crystal"
Plasticity of materials organisé par European ssidoundation, 6-11 Sept.

Balland P., Tabourot L. and Fivel M. (2000) "Rewetecomparaison des lois constitutives plastiquas jes
cristaux cfc", Plasticité 2000, Saint Etienne, Egr27-29 mars

Dumoulin S. and Tabourot L. (2000) "Plasticity d@stton of aluminium multicrystals”, European Advzad
Summer School: Frontiers for computational microna@gscs in industrial and engineering materials"tidvel
University of Ireland, Aug. 24 —Sept.

7 Réalisations importantes

1 code éléments finis pour la simulation du congroent des polycristaux
1 code d'intégration numérique des lois de compuate
1 machine d'expansion (conception originale)

1 micro-machine de cisaillement (conception oritgha
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VOLET Il : Recherche : Animation / Encadrement

8 Responsablités

Responsable pédagogique filiere Maitrise de TedyiwIMécanique (1997-2001)
Responsable scientifique équipe plasticité cris@l{2000-2001)

9 Encadrement

9.1 Encadrement de stage maitrise/ingénieur (les plus significatifs)

Cédric Chappuis (1998) : analyse de I'essai déidrac

Térence Coudert (2000) : simulation d'une opératiemboutissage.

Laurent Biolluz (2000) : relevé de données expéntales sur une opération d'emboutissage et migeet
d'une machine d'expansion équiaxiale.

Arnaud Duchosal (2001) : conception et réalisatiome micro-machine de cisaillement.

Frédéric Piette-Coudol (2001) : simulation d'unéragion de mise en forme d'une cage intersomagquéane.

9.2 Encadrement DEA

Marc Fivel (1993) en cotutelle avec Gilles Canovli de comportement des matériaux métalliques
monocristallins.

Thomas Gradel (1999) : simulation du comportemégrdgats polycristallins Al99,5.

Laurent Biolluz (2000): Etude de [influence de température sur le comportement de ['aluminium
monocristallin.

Olga Incandela (2000) : implantation de loi de congment dans un code commercial.

9.3 Encadrement en thése

Marc Fivel en cotutelle avec Gilles Canova. "Etude la déformation plastique des monocristaux de
déformations de structure cfc", thése soutenu® leckobre 1997.

Stéphane Dumoulin en cotutelle avec Robert Arrieatx Pierre Vacher. "De I'utilisation d'une loi de
comportement monocristalline pour décrire I'agrégalticristallin d'aluminium” thése soutenue lerh@i 2001.
Thomas Gradel en cotutelle avec Robert Arrieuxudidément en 2° année de thése. "Etude de la plasticité du
titane en vue de son utilisation dans des opémti@mboutissage".

9.4 Encadrement en stage post-doctoral

Encadrement autonome de Pascale Balland pour lée pacherche de son poste d'attachée temporaire
d'enseignement et de recherche.

10 Contrats récents

10.1 Porteur de projet

Université (2000) : 70 kF pour l'achat d'une éegtolisseuse.

Contrat région (2000) : 550 kF pour l'achat d'uspdsitif de mesure des orientations pour I'équipeniel
microscope électronique a balayage du site d'Annecy

Contrat entente (1999) : 70 kF pour l'achat d'ufsime XY motorisée pour I'équipement du microscope
électronique a balayage du site d'Annecy.

Contrat industriel (1999) : 180kF avec la sociéti/&nced Technical Fabrication, Marignier Francerpétude

de la plasticité du titane pour réaliser des oj@matd’emboutissage.

Soit une somme de 870 kF pour soutenir I'activité.

10.2 Participation
2 contrats européens (type Copernicus) sur I'engsage
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VOLET Il : Rayonnement et positionnement des travaux

11 Jurys de these

Marc Fivel : 22 octobre 1997 (cotuteur)
Frédéric Delaire : 2 juillet 1997 (examinateur)
David Arizmendi : 23 septembre 1999 (examinateur)

Stéphane Dumoulin : 31 mai 2001 (cotuteur)

12 Présentations invitées

Conférence invitée Plasticity 2002.
Exposé groupe de travail Mecamat en octobre 2001.

Deux séminaires au Laboratoire des Propriétés M@ganet Thermodynamiques des Matériaux, Université
Paris XIII.

Un séminaire au LMS/MAT de I'Ecole Centrale de ®ari

13 Collaborations et utilisations des travaux

13.1 Collaborations

Collaboration avec Olivier Castelnau et Cristianod@siu du Laboratoire des Propriétés Mécaniques et
Thermodynamiques des Matériaux. Une version déridiéeode de simulation Simultix est d'ailleursisée
dans ce laboratoire. La collaboration concerne ed’'part la mesure d'orientation et de dislocation drs
éprouvettes multicristallines et d'autre part sas dimulations d'expériences portant sur le oisa#int
d'éprouvette de cuivre monocristallin.

Collaboration avec Marc Fivel et Edgar Rauch dwtatoire de Génie Physique et Mécanique des Matéria
La derniére version du code est également instdtés ce laboratoire. Les études portent sur lplage entre
les échelles et l'identification des lois.

Collaboration avec Jacques Allemand et Jean-Mibtmieau du LAboratoire d'Instrumentation et de Mesur
d'Annecy sur des mesures d'orientations cristallpar diffractomeétre 4 cercles et d'observatiom@roscopie

a balayage.

Collaboration avec Hans Jorgen Roven de Trondh&rradNorwegian University of Science and Technology
sur les micro essais sur mono et multicristaux.

Collaboration avec Guy Vanderschaeve du CentreabldEhtion de Matériaux et d'Etudes Structurales
(Toulouse) sur la plasticité des semi-conducteeliensun schéma multi échelles.

13.2 Exploitation des résultats

La loi et surtout la démarche proposée pour oblanilescription ont été reprises, voire utiliséaz dour dans
différentes theses récentes :

Marc Fivel : "Etudes numériques a différentes delale la déformation plastique des monocristaustideture
cfc", thése INPG.

Frédéric Delaire : "Simulation numérique du comporént élastoviscoplastique d'un multicristal. Vaiion
expérimentale”, thése Université Paris-Nord (1997).

David Arizmendi : "Simulation numérique par la nddle des éléments finis de la déformation plastides
cristaux a structure cubique centrée en utilisantnodéle basé sur les mécanismes physiques dadacjik
cristalline. Application & des essais de tractiGagégats polycristallins de fer', thése Université Paris-Nord
(1999).

Stéphane Dumoulin : "De l'utilisation d'une loi nognistalline pour décrire le comportement d'agrégat
multicristallins”, thése LMécA (2001).

Thierry Hoc : "Etude expérimentale et numériquelaléocalisation de la déformation lors de changenun
trajets dans un acier doux", thése Ecole centmleatis (1999).
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Mohamed Benblidia: "Simulations Numériques du cortgment élastoplastique des monocristaux
métalliques : comparaison de plusieurs formulatiates I'anisotropie de I'écrouissage a I'échelle des
microstructures de dislocations”, thése Paris-No8®7).

etc...

14 Positionnement des travaux

Les travaux mentionnés dans ce rapport sont daesueant de recherche actuel. Jai listé quelque de
congrés proposés actuellement qui sont relatifglaéxes proposés.

2" European mechanics of material conference, 19@8chanics of materials with intrinsic length scale”

19" Risg international symposium on material scierRisg, Denmark, 1998: "modelling of structure and
mechanics of materials from microscale to product"

4™ European mechanics of materials conference, Metmce, 2000: "Processes, Microstructures, Mechanic
properties”

International conference on advances in materiadspaocessing technologies, leganés, Spain, 2001

5™ European mechanics of materials conference, DEffé, Netherlands, 2001:"Scale transitions from agtio
to continuum plasticity"

etc....
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Conclusion au dossier de candidature

L'habilitation est un dipldme qui témoigne d'unadu élevé caractérisé par :
Une démarche originale dans un domaine scientifique

La maitrise d'une stratégie autonome de rechenibptgique

La capacité a I'encadrement de jeunes chercheurs

Dans ce dossier de candidature, les différentsedfi&mécessaires a I'évaluation de cette demaadesdient
sont présentés.

1 Gestion d'un projet scientique

Le contexte des petites universités est reconnunmitant moins favorable que celui des grands esnlr
existe de nombreux freins pour que les jeunes esite conférences puisse développer une rechezaingadité
(ou faire de la recherche tout court). Cela se uitagar des responsabilités administratives, desrdse
d'enseignement complémentaires qu'il faut assunar faire tourner la machine. Le sous-encadrensatirtique
y est également notable. C'est dans ce context@aijmeené la recherche qui fait I'objet de la kg¢ise proposée
dans ce dossier.

Le travail proposé est centré autour de I'étudeatuportement plastique a froid des métaux. On seeatre
plus particulierement sur la génése originale dhodéle multi échelles. Le rapport présente leséddfits
aspects relatifs & ces développements. De fagoectdl®, on présente les points fort de la démaethses
faiblesses.

Ce secteur d'activité est encore jeune et de narsbseperspectives inédites sont envisagées pofairée
évoluer et améliorer la performance globale de dadlisation.

De ce point de vue, je pense valider les pointsmiatéhe originale et stratégie autonome de recherche
scientifique". Ceci est également concrétisé @aresponsabilité scientifique de I'équipe platicitistalline du
Laboratoire de Mécanique Appliquée qui m'a été iéerifan dernier.

J'ai également le souci de faire vivre cette a€étieh montant des projets qui ont débouché suertain nombre
de contrats et de collaborations avec d'autrepégqule recherche.

2 Gestion d'équipe et encadrement

Il existe une difficulté notable qui est d'avoir nambre d'étudiants suffisamment important pourémupérer
finalement en recherche. Ceci ne peut étre réglisn s'impliquant initialement dans le développentecal de
filieres formant des étudiants susceptibles defd@ la recherche. Je me suis donc impliqué daMsiaise de
Technologie Mécanique sur Annecy par le biais defonation de responsable pédagogique pour alimdeter
vivier d'étudiants se destinant potentiellemerd getherche. Ceci fonctionne puisque depuis 4ealabbratoire
recrute 3 a 4 étudiants en DEA par an. )

De facon directe, j'ai encadré avec sérieux eetigulepuis plusieurs années différents étudians"€mycle et
3" cycle et également des post doctorants. Il eficithf d'estimer le résultat et la qualité d'un athiement.
Tous ces étudiants se sont ultérieurement bieréplpmfessionnellement. Différents articles etipigdtions a
des congrés montrent que les étudiants s'impliqeedablement dans leur travail.

Plus globalement cette aptitude a I'animation @gtlierment mise en ceuvre a travers l'animatiofédeipe de
recherche du laboratoire et sur un plan plus éldagimation de I'équipe pédagogique de la Maitdgse
Technologie Mécanique.

3 Bilan

Le bilan de ces différents points, la maturité lietguelle sur le plan scientifique que j'ai acgudurant ces
premiéres années en tant que maitre de conféremeesonduisent donc a proposer ma candidature a
I'habilitation a diriger les recherches.
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