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Loi de comportement élastoviscoplastique du monocristal en grandes
transformations

RESUME

Le but principal de ce travail est 'obtention d’une loi de comportement plastique a
grands taux de déformation des monocristaux métalliques a structures cubiques en
accord avec les résultats expérimentaux sélectionnés dans la littérature et suflisam-
ment maniable pour étre utilisable dans un code de simulation des monocristaux
et /ou dans des modeles de passage micro-macro.

l.e comportement est décrit par des relations simples mais dans lesquelles les
principaux mécanismes physiques intervenant lors de la déformation du monocristal
par mouvement de dislocations sont inclus : interaction entre les dislocations de
différents systemes, génération-annihilation des dislocations, seuil d’écoulement des
dislocations et viscosité du matériau.

Une identification de ce modele est faite pour le cuivre en utilisant des résultats
caractéristiques extraits de la littérature.

Pour intégrer ces relations, un programme informatique utilisant la méthode des
éléments finis en trois dimensions a été spécialement concu pour la simulation des
agrégats de monocristaux. Les résultats de simulations d’essais de traction dans
différentes conditions (géométrie de 1’éprouvette, orientation cristalline...) sont en
bon accord qualitatif avec les résultats expérimentaux (rotation du réseau, nombre et
qualite des systemes actifs, glissements accumulés) prouvant que le modele proposé
est adapté a la description du comportement plastique des monocristaux.

A Taide du programme, 'influence des parametres physiques du modele sur le
comportement du monocristal est également analysée.






llastoviscoplastic constitutive law for metallic single crystals at large strains

ABSTRACT

The main goal of this work is to obtain a constitutive plastic law at large strains
for metallic f.c.c. and b.c.c. single crystals in agreement with selected experimental
results from literature and simple enough to be put into a finite element simulation
code and/or into a micro-macro model.

The behaviour is given by elementary relations but the main physical aspects of
single crystal deformation accommodated by glide of dislocations are included : in-
teraction between dislocations of different systems, production-annihilation of dislo-
cations. critical resolved shear stress for activation of dislocation and viscosity of
material.

An identification of the model is carried out for copper using typical results from
literature.

In order to integrate these relations, a 3-D finite element code has been develop-
ped. The results of simulations applied to tensile tests compare favorably with ex-
perimental evidence regarding the lattice rotation, the activity of the glide systems
and the accumulated glides showing the fitting of the model for the description of
plastic behavior of single crystals.

The code i1s also used to analyse the influence of model’s parameters on the
response of the material.
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Introduction

Les lois de comportement sont nécessaires a I'étude des matériaux. Ainsi, par
exemple, en emboutissage, il est souhaitable d’avoir une loi de comportement réa-
liste afin de simuler correctement le comportement d’une téle métallique soumise &
des sollicitations complexes.

Lorsqu’on cherche & préciser le comportement d’un matériau métallique polycris-
tallin, on tres rapidement géné par la complexité et le nombre des paramétres. OQutre
la taille des grains, le matériau est fortement influencé par la texture (répartition
des orientations des grains).

Des techniques d’homogénéisation permettent d’obtenir, & partir du comporte-
ment d’un seul grain, la réponse du polycristal, c’est-a-dire, d’une part les contraintes
et les deformations dues aux actions combinées de 'ensemble des grains sur le grain
consideéré, d’autre part, ’évolution des fonctions de distribution des orientations
cristallographiques.

L utilisation de telles méthodes nécessite la détermination et lidentification de

modeles de comportement du monocristal qui soient 4 la fois :

fres performants car le comportement des monocristaux est trés complexe,

tres peu couteux en temps de calcul si on souhaite les utiliser dans des mé-

thodes d’homogénéisation elles-mémes trés consommatrice de temps de calcul.
Les résultats obtenus avec un modéle performant de comportement du monocristal
doivent étre en accord avec U'essentiel des réalités expérimentales. En consultant la
litterature du monocristal et notamment celle relative aux essais macroscopiques,
on s‘apergoit que malgré la quantité de travail fourni, il n’existe pas de consensus
quant au traitement des données et a 'interprétation des résultats.

La déformation du monocristal est accommodée de maniere discréte par des
chslocations réparties en systémes de glissement. Cette accommodation plastique,
par nature discontinue, est responsable, lors des essais expérimentaux de fortes non-
homogénéités qui dépendent de la géométrie, de la structure du matériau et des
conditions de déformation imposées a 'éprouvette. Ces phénoménes se cumnulent et
rendent tres difficile le dépouillement des résultats.

Notamment en traction, les formules utilisées pour traiter les courbes force dé-
placement, quoique appliquées depuis longtemps, sont limitées quant A leur champ
(application par des hypotheses tres restrictives : champ des contraintes homogenes,
déformations homogenes..., qui sont des conditions trés rarement rencontrées. Ces
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formules sont pourtant largement utilisées dans la littérature, car il n’existe pas
d"autres moyens pour dépouiller les résultats expérimentaux.

Malgré ces considérations, beaucoup de chercheurs ont eu la préoccupation d’iden-
tifier les coeflicients intervenant dans des lois de comportement des monocristaux.
Chacun de ces travaux est performant dans un domaine : écrouissage, évolution des
densites de dislocations... mais présente un caractére incomplet dans la mesure ot :

ces etudes sont souvent faites pour des petites déformations ;

les lois sont développées pour rendre compte d’un nombre trop restreint de
resultats ;

les parametres considérés ne sont pas des variables d’état ;

ces travaux font souvent abstraction de la viscosité du matériau.

Le travail présent a pour but d’établir une loi de comportement du monocristal
monophasé en accord avec les résultats expérimentaux sélectionnés dans la littéra-
ture mals suffisamment maniable pour étre utilisable dans un code de simulation des
monocristaux, des agrégats de monocristaux (multicristal) et /ou dans les modeles de
passage micro-macro du polycristal. L'effet de la vitesse de déformation sera présent
st la loi est de type viscoplastique. Les principaux points a intégrer sont :

structure cristallographique du matériau (limitation aux structures cubiques),

comportement élastoviscoplastique avec écrouissage,

sensibilité a la température,

évolutions des parametres internes du matériau lors de la déformation (densités

de dislocations).
L.e modele ne représentera pas les phénomenes d’interactions des dislocations avec
les précipités (cisaillement et contournement). L’identification dune telle loi exige
la précision du contexte mécanique utilisé qui fera appel, dans notre étude, au for-
malisme des grandes transformations et rotations. Du fait des non-homogénéités
rencontrees dans le monocristal, ces lois ne peuvent étre intégrées simplement, c’est
pourquoi. nous avons mis au point un programme utilisant la méthode des éléments
finis pour la simulation d’agrégats cristallins. Pour simuler I'effet de différentes con-
ditions d’essal rencontrées en traction simple, la gestion de conditions aux limites de
type mors mobile a été incorporée. Il a fallu développer des modules informatiques
specifiques pour traiter les particularités de 1’écoulement plastique du monocristal,
notamment la tres forte non-linéarité de la loi d’écoulement. Nous avons utilisé ce
programme dans deux buts : identification du modéle et simulation d’essais expé-
rimentanx. Une fois le modele identifié, nous avons pu analyser les phénoménes se
produisant en traction des monocristaux et identifier leurs causes.

[ia premiere partie de ce travail rapporte les principaux résultats concernant
étude de la déformation plastique accommodée par glissement de dislocations dans
quatre domaines :

observation,



- les travaux expérimentaux,

- les différentes lois de comportement proposées pour le monocristal,

les simulations menées sur les monocristaux.

I.e modele que nous avons adopté pour le monocristal est exposé dans le second
chiapitre. Le cadre cinématique ainsi que les lois de comportement élastique et plas-
tique sont définis.

lLa théorie du programme est précisée au troisieme chapitre. Les solutions numé-
rques retenues pour traiter les particularités inhérentes a la simulation des mono-
cristaux sont exposées.

LLe quatrieme chapitre concerne application du code & la simulation de divers
essals de traction et 'analyse de ces résultats.

Dans la derniere partie sont présentées les conclusions de ce travail et les perspec-
tives qu'il permet d’envisager pour le traitement de la plasticité des monocristaux.






Chapitre 1

Etude bibliographique

1.1 Introduction

On peut décomposer la construction d’un modele de comportement pour le mono-
cristal suivant des étapes utilisées lors de la construction de tout modele.

l.a premiere étape comprend les observations qui mettent en évidence 1’accommo-
dation de la déformation plastique des métaux par glissement de dislocations.

La deuxieme étape est une phase ezpérimentale ol on provoque certains phéno-
menes de fagon a controler les connaissances déja acquises ou a suggérer de nouvelles
idées sur le comportement. L'essai le plus utilisé dans ce domaine, est ’essai de trac-
tion qui comporte de nombreuses spécificités pour le monocristal.

La représentation du comportement au moyen de lois mathématiques, s’appuyant
sur les résultats expérimentaux, constitue la troisieme étape.

Iintégration de ces lois de comportement dans des équations de la mécanique
des milieux continus et leur traitement (grace & la méthode des éléments finis par
exemple) permet I'obtention de modélisations complétes du comportement du mono-
cristal.

lin suivant ce schéma, on rappelle les différents résultats obtenus dans la littéra-
ture, concernant :

la déformation par glissement de dislocations,

les diverses expériences pratiquées sur les monocristaux,

les diverses modélisations réalisées de 1’écoulement et de 1’écrouissage,
les simulations completes de la déformation du monocristal.
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1.2 Physique de la déformation plastique par
mouvement de dislocations

1.2.1 Introduction

Un essal de traction sur un matériau métallique met en évidence deux domaines de
déformation. Un domaine élastique pour lequel la déformation est réversible et un
domaine de déformation plastique ol la déformation est permanente. Physiquement,
la_déformation plastique s’opere par un glissement des atomes les uns sur les autres.
Un calenl théorique de la résistance élastique du cristal, en supposant une rupture
simultance des liaisons inter-atomiques, surestime tres largement la limite élastique
observee expérimentalement (de I'ordre de 1000 fois). Cette incohérence a amené
Taylor. Polanyi et Orowan [Tay34,Pol34,0r034], en 1934, & utiliser le concept de
dislocations sur lequel on s’appuie aujourd’hui pour décrire la plasticité des métaux
mais, bien que de nombreuses études aient été effectuées sur ce sujet, cette partie
de ta science des matériaux demeure un domaine largement ouvert.

Le maclage, qui est un autre de mode de déformation plastique, ne sera pas
abordé ici. Cette étude porte principalement sur la déformation plastique par mou-
vement de dislocations dans les monocristaux métalliques monophasés a structure
cubique centrée (CC) et cubique a faces centrées (CFC) sans étre exhaustive. Des
mformations détaillées et générales sur la déformation par glissement de dislocations
pourront étre trouvées dans [Jao65,Fri64, HL68]

1.2.2 Mouvement des dislocations
Systémes de glissement

La dislocation est un défaut cristallin linéaire dont le déplacement est progressif. Son
deplacement entraine une rupture successive des liaisons inter-atomiques le long de
sa ligne. plus facile que le cisaillement simultané dans tout le plan, expliquant ainsi la
faible valeur expérimentale de la limite élastique. Une dislocation glisse dans un plan
et selon nne direction donnés. Ce plan et cette direction ne sont pas quelconques :
ils correspondent aux plans cristallographiques les plus denses et & des directions
cristallographiques déterminées (systemes de glissement). Le systeme (s) est identifié
par le vecteur unitaire de la normale au plan de glissement n(®) et par le vecteur
nnitaire g**) paralléle a la direction de glissement appelé vecteur de Burgers. Pour
les meétaux cubiques, les systemes de glissement sont les suivants :

Directions Plans
Cubiques a faces centrées  : <110> {111}
(‘ubiques centrés s <111> {110}
<112> {110}
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1.2.3 Cission critique
Loi de Schmid

Schmid a formulé les conditions pour lesquelles il y a écoulement sur un systeme. Sa
loi permet, en bon accord avec I’expérience, de déterminer quels sont les systemes
sur lesquels un glissement se produit : 'activation aura lieu si la cission résolue,
contrainte de cisaillement exercée dans le plan de glissement suivant la direction
de glissement, atteint une cission critique 7¢. Si & est le tenseur des contraintes
appliquées au matériau, la cission résolue 7(*) pour le systéme (s) s’exprime par :
) = gl(s)a-n('s) = a,-jM'(fg) (1.1)

'ty ij
ol
MY = 36 + gl
gt (,TZ-A,,'n‘l(js),'i = 1,3,7 = 1,3 sont respectivement les composantes, dans le repere
macroscopique lié a I’éprouvette, de n(®), o et g(®). La loi de Schmid s’écrit :

) =7l et 7 5 0= 5 50 (1.2)

on ¥%) est la vitesse de glissement sur le systeme (s). En traction, grace a cette loi,
on determine les systemes actifs en fonction de la position initiale du point figuratif
de axe de traction sur une projection stéréographique. Pour les métaux a structure
cubique a faces centrées, un seul systeme est actif par triangle de référence. Si le
point figuratif de I'axe de traction se trouve sur la frontiere de plusieurs triangles,
tous les systemes actifs dans les triangles seront actifs (glissement multiple). La
figure 1.1 donne, pour chaque triangle, le systeme actif en utilisant la notation de
Schmid et Boas définie ci-apres.

Plans Directions

A (111) 1 [011] 2 [011]
B (111) 3 [101] 4 [101]
C (111) 5 [110] 6 [110]
D (111)

Analyse physique

[ ¢coulement sur un systeme correspond a un mouvement d’ensemble des disloca-
tions de ce systeme et ne prend pas uniquement en compte le comportement indi-
viduel d’une dislocation. La longueur {*) des segments de dislocations est dispersée
autour d’une valeur moyenne [. Cette longueur est définie par les points d’ancrage
que sont les dislocations foréts qui percent le plan de glissement. La contrainte cri-
tique qui provoque le mouvement de la dislocation est inversement proportionnelle
a la longueur du segment [(*) :
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lLa contrainte critique ?(Cf) est par définition :

s 1
7o) = a”b%ja

Pour des cissions résolues inférieures a ?(cf), quelques segments de dislocations se
déplacent. mais ils ne traversent pas le cristal car ils sont bloqués par des zones
dures ou les obstacles sont plus denses. La phase ot les dislocations traversent le
cristal correspond statistiquement selon les calculs de Kocks [Koc66] & : 0,9?(05) <
r < 7' Les obstacles sont alors presque tous franchissables. Cette théorie explique

la microplasticité qui s’opere avant l'activité globale d’un systeme de glissement.

Franchissement thermiquement activé des obstacles

Description. Il existe a 'intérieur du monocristal des obstacles étendus, généra-
teurs de contraintes a longue distance et des obstacles locaux, générateurs de con-
traintes a courte distance. Les segments de dislocations franchissent ces obstacles
lorsqu’ils sont soumis a la cission réduite appliquée : 7. Au zéro de la température
absolue, 7 est égale a la plus grande contrainte interne 7y. Dés que la température
s'¢leve. les atomes s’agitent et la cission 7 nécessaire pour franchir I'obstacle devient
mferieure a 7 (voir figure 1.2). On note 7* la cission réduite effective qui permet le
franchissernent d’un obstacle local :

N=T-1,

7, ¢st la contrainte interne a longue distance. 7 ne peut pas étre inférieure a 7, car le
franchissement des obstacles étendus n’est pas assisté par I'agitation thermique. Une
analyse detaillée du mouvement thermiquement activé des dislocations est présentée
par Groh [Gro79] et Teodosiu [TeoT5].

Nous notons ici la nature de quelques obstacles dont le franchissement est ther-
miquement. activé et dont le role est important dans Pécoulement plastique des

Monocristanx.

Les forces de Peierls sont détaillées par Philibert [Phi79]. Les dislocations doi-
vent franchir des barrieres correspondant aux rangées denses d’atomes dans un plan
de glissement. 7p est la contrainte de Peierls qu’il faut appliquer pour franchir cet
obstacle a température absolue nulle. Dans les matériaux a haute contrainte de
Peierls. les dislocations ont alors des formes polygonales parce que les atomes occu-
pent des positions de moindre énergie, paralléles aux rangées denses d’atomes. Pour
une tempeérature inférieure a la moitié de la température de fusion, ce mécanisme
controle la déformation des métaux cubiques centrés [GD67].

Lorsque la température est supérieure, des effets de dissociation de coeur des
dislocations vis se produisent. Dans ce cas, l'origine de la friction de réseau sur les
dislocations est différente, mais on désigne parfois ce phénomene avec le nom de
foree de Peierls ;5 ce qui conduit parfois a des confusions.
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Fisure 1.1: Projection stéréographique avec les différents systémes actifs lors d'un
esszi de traction uniaxiale (structure CFC).

Contrainte i courte distance

d
A T

>

<

P

Cission résolue

N

Contrainte 2 longue distance

Figure 1.2: Contrainte résolue exercée sur une dislocation. [Teo75]



0 Chapitre 1. Etude bibliographique

Les mécanismes de dissociation-recombinaison des dislocations vis dans
les structures cubiques centrées, ont été décrits par [Esc66,Hir68, ND67,KV67]. A
des températures intermédiaires, lorsque les vis sont dissociées, le modele de Peierls
donne des résultats irréalistes. Ces dislocations contrélent alors le mouvement du
matériau. Dans les métaux cubiques centrés, les dislocations vis sont dissociées sur
deux ou trois plans et sessiles. Pour se mouvoir, il faut qu’elles deviennent glis-
siles par constriction dans leur plan de glissement. Un certain nombre de phéno-
menes physiques observés expérimentalement s’expliquent grace a ce mécanisme de
dissociation-recombinaison des dislocations vis :

e dependance de la cission critique avec la température ;

e moindre mobilité des dislocations vis (qui sont seules dissociées) lorsque la
température décroit ;

o dépendance de la contrainte seuil dans les plans {112} (voir figure 1.3) ;

o facilité du glissement dévié dans les structures ou I’énergie d’activation de ce
dernier n'est pas plus grande que ’énergie de constriction des dislocations vis.

Les dislocations foréts sont les dislocations des systemes qui percent le plan
de glissement du systeme actif. Le franchissment de ces obstacles est sensible a
Factivation thermique.

1.2.4 Ecrouissage
Description

Lorsqu'un systeme glisse, il interagit avec des obstacles de différentes natures : les élé-
ments d’addition, les précipités, les arbres formés par les dislocations des autres sys-
temes, fes débris laissés lors du glissement. Ces interactions limitent le déplacement
des dislocations, provoquent une réduction des longueurs moyennes des segments de
dislocations et sont ainsi responsables de 'augmentation de la cission critique que
Fon appelle écrouissage. Au cours de cet écrouissage sont également mis en évidence
des phénomenes de génération et d’annihilation de dislocations.

Mécanisme de Franck et Read.

['ranck et Read [FR50] ont imaginé en 1950 un mécanisme possible de création de
dislocations. Un segment de dislocation ancré en deux points a ses extrémites va
se courber sous la cission réduite. Il se forme ainsi une boucle de dislocation qui
grandit lorsque la cission croit. A partir d’une certaine valeur de la cission, une
bouele antonome est formée et le segment reprend sa forme initiale et génere une
autre bouele (figure 1.4).
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Figure 1.3: Exemple d’une dissociation possible permettant de rendre compte d’un
sens de glissement facile et d’un sens de glissement difficile
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Figure 1.4: Génération d’une boucle de dislocation par le mécanisme de Franck et

Read
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Mécanisme d’annihilation

Deux lignes de dislocation dans un méme plan, mais avec une direction de glisse-
ment opposée disparaissent lorsqu’elles sont suffisamment proches 'une de 'autre.
I.’agitation thermique et le glissement dévié autorisent cette annihilation lorsque ces
deux dislocations sont dans des plans paralleles mais non confondus. On constate
expérimentalement 'existence d’une distance critique séparant deux lignes de dislo-
cation d'un méme systéme mais de sens de glissement opposé en dessous de laquelle
elles s"annihilent.

1.3 Expériences et résultats caractéristiques sur
les monocristaux

1.3.1 Introduction

1.’ ohservation microscopique des dislocations, du fait de leur densité (de 10°m™2 a
10—y, est tres difficile et de nombreux travaux ont essayé, en s’appuyant sur des
essais macroscopiques de caractériser et de déterminer les phénomenes inhérents aux
mouvements des dislocations qui se produisent en déformation plastique, malgré les
nombreux problemes expérimentaux posés par les monocristaux :

e la contrainte d’écoulement d’un monocristal bien recuit est tres faible, aussi
doit-il étre manipulé avec extréme précaution ;

o la découpe doit étre effectuée par électroérosion pour ne pas générer de con-
traintes internes dans I’éprouvette (ce que provoquerait un usinage mécanique
par exemple) :

e la fixation de I'éprouvette sur la machine doit étre effectuée au moyen de mors
4 double couteaux pour ne pas induire de couples parasites consécutifs a la
rotation de réseau par glissement des dislocations.

1.3.2 Traction uniaxiale. Les courbes (7,7)

Généralités

Une grande partie des études expérimentales réalisées sur les monocristaux ont été
effectucées a laide de Pessai de traction. Le résultat le plus souvent présenté est une
courbe (i relie la cission résolue 7, sur le systéeme s’activant en premier selon le
critere de Schmid en fonction du glissement cristallographique v sur ce systeme. 11
est intéressant de rappeler comment les courbes (7,7) sont obtenues. L’obtention des
srandeurs cission résolue et glissement cristallographique se fait grace aux relations
établies par Schmid et Boas et reprises par [DF69,BJ65].
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Glissement simple

L. épronvette est soumise a une traction simple homogene. Les composantes du ten-
seur des contraintes dans le repere de la figure 1.5 sont données par :

o (0 0
0 00
0 00

l.a cission résolue dans chaque systeme est donnée par :

AR gfs)aijngs) = ggs)angs) = o cos ¢®) cos (¥,
ol o est 'angle entre la normale nl*) et 'axe de traction, A est 'angle entre le vecteur
9" et axe de traction. cos ¢*) cos A(®) est le facteur de Schmid compris entre 0 et 0.5
en traction et que I'on trouve parfois sous la forme sin x(*) cos A(*) (voir figure 1.6) ot
\ est I'angle entre le plan et axe de traction. Le premier systeme actif est celui pour
lequel le facteur de Schmid est le plus grand. Pour qu’il n’y ait qu’un seul systeme

actif. le point figuratif de 'axe de traction doit étre a I'intérieur du triangle standard
[001][011][T11]. Le glissement cristallographique est donné par I'expression :

Y= [(1/10)2-—Si112)\0]%—COS)\O’ (1.3)

CoS ¢q

aANeC,
o /, longueur initiale de I’éprouvette
e [ longueur courante de I'éprouvette
o \j. ¢y parametres angulaires initiaux

l.& cission réduite pour ce systeme est :

F !
T = —=—Cos ¢pcos A = g—cos doll — (lo/1)? sin® A2 (1.4)

OIO ~0

o F est la force de traction

e 5 est la section initiale de I’éprouvette

Glissement double

Lorsque Paxe de traction est sur la zone de symétrie [100][T11] pour les métaux a
structure cubique a faces centrées , deux systemes (g(Vn(") et g n?) sont simul-
tanément actifs. Des formules différentes sont nécessaires pour déterminer la cission
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Fieure 1.5: Définition des différentes grandeurs utilisées lors de la description de

I'essal de traction uniaxiale
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résolue 71 = 7 en fonction du glissement primaire (V) = 43, Le glissement
cristallographique total est donné par :

-1 )
y= Wy 2 (1.5)

lo cos g cos Ay

et la cission résolue :

F
7'(1) = 7'(2) = —ST(:OS ¢0 COS /\0(1/10) (16)
0
Toujours pour les matériaux a structure cubique a faces centrées, si les vitesses de
glissement restent égales sur chaque systeme, il se produit un déplacement de Paxe
de traction le long de la zone [001]-[111] et si ¢ est la distance angulaire de 'axe de
traction a la direction [112], 'expression du glissement cristallographique est donnée
par
14+ V2cot
v=V6In 1+ V2cotgd
1 + v2cotgdg

Forme de la courbe (7,7v)-les différents stades de déformation

[."analyse des courbes (7,y) corrélée avec des observations en microscopie électro-
nique [BCT67,MS65] met en évidence trois stades principaux! au cours de la défor-
mation par traction uniaxiale a Iintérieur du triangle standard (voir figure 1.7).

e stade | : stade de glissement facile ou les dislocations du systeme le plus sollicité
glissent dans leur plan sans rencontrer d’obstacles. La pente de la courbe est
tres faible : /1400 ou p est le module de cisaillement du matériau.

e stade [I : glissement double. A cause du changement d’orientation cristalline
provoqué par l'activité du premier systeme, 'axe de traction a rejoint un axe
de symétrie provoquant un glissement sur un deuxieme systeme. L’interaction
entre les dislocations des deux systemes provoque un écrouissage plus impor-
tant [SS7T1,LS83]. La pente est de 'ordre de /300 pour les cubiques a faces
centrées et de /500 pour les cubiques centrés. Pour ces derniers, le stade 11
peut se réduire a un point d’inflexion.

e stade 11 : le durcissement diminue, ce stade est lié¢ a 'apparition de glissement
dévié des dislocations actives sur d’autres plans.

"Pour une étude détaillée des autres stades jusqu’a la rupture, voir [AGVHS87]
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1.3.3 Influence des parametres sur la courbe (7,7)

Les différents parameétres considérés

Divers auteurs se sont attachés a déterminer l'influence de différents parametres sur
la forme de ces courbes pour en déduire des informations sur le comportement des

dislocations. Sont abordés :

la nature des matériaux

I'orientation initiale de 'axe de traction
la temperature

les conditions aux limites

la géométrie de I'éprouvette

La nature des matériaux

De tacon simplifiée, les matériaux dont nous voulons simuler le comportement se
classent en deux catégories selon le comportement observé en traction.

Les metaux purs cubiques a faces centrées pour lesquels Von Goler et Sachs
[(:555] observent que le durcissement est identique sur le systeme actif et sur

L

les svstemes latents,

les métaux a structure cubique centrée pour lesquels la consolidation est plus
importante sur les systemes latents que sur le systeme actif.

I faut noter que les métaux cubiques a faces centrées de pureté commerciale
ou alliés dont I'énergie de faute d’empilement est relativement basse, présentent un
ecroiissage anisotrope similaire a celui des métaux cubiques centrés (Cf. paragraphe

.30

La difference de comportement due a l'anisotropie de durcissement apparait lors
d'un essai de traction sur une éprouvette orientée de fagon a provoquer un glissement,
donble simultané symétrique stable (pour un cubique a face centré, par exemple, ceci
est possible si 'axe de traction appartient a la zone [001][111]) :

dans le cas isotrope, les systemes se développent de fagon simultanée ; sur
la figure 1.8 obtenue avec un aluminium tres raffiné dans les conditions de
svimétrie énoncées ci-dessus, chaque systeme a ses lignes de glissement déviées
par 'autre, prouvant la simultanéité du développement des deux systemes.
ponr les matériaux anisotropes, il n’est pas possible d’obtenir de tels résultats,
la déformation de Iéchantillon est non-homogene et des zones privilégiant I'un
on Pautre des deux systemes apparaissent dans 1’échantillon.
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glissement
double eIt
. . Sue
A écrouissage
T linéaire
® /\\/ glissement dévié
R= glissement z?’ annihilation
2 simple < écrouissage
= facile @ parabolique
o
5]
2 | Stadel
&
Y
Glissement accumulé

Fiaure 1.7: Courbe reliant la cission réduite 7, sur le systeme s’activant en premier,
sc.on le critere de Schmid, au glissement 4 sur ce systeme en le supposant seul actif

Figure 1.8: Intersection de deux systémes de glissement dans le cas d’une situation
svmétrique initialement stable dans 'aluminium raffiné. G=16000. [Jao65]
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Jaoul [Jao65] rapporte le comportement est également différent dans le cas d’une
traction uniaxiale a I'intérieur du triangle standard. Pour un matériau dont la conso-
lidation n'est pas tres importante sur les systemes latents, un systeme secondaire
apparait lorsque 'axe de traction se rapproche de la zone de symétrie et 1'axe de
traction finit par se stabiliser.

Pour des matériaux a comportement anisotrope, tel le fer, un seul systeme de
ghssement se développe principalement méme pour de tres grands allongements de
Feprouvette et il n'y a pas stabilisation sur la zone de symétrie ( “overshooting” ). Bell
et al [BG6T] ont rassemblé le résultat de nombreux essais sur différents matériaux
pour lesguels 'axe de traction continue a tourner et traverse la zone de symétrie.

Influence de 'orientation initiale

Cubiques a faces centrées. L’éprouvette est orientée pour un glissement simple
(le point représentatif de I'axe de traction est situé a l'intérieur du triangle stan-
dard). I'extension du stade I augmente quand 'axe de traction est pres de la zone
[100J[011]. Par contre, lorsque cet axe est proche de la zone de symétrie [100)[T11]
le ghssement facile diminue et le taux d’écrouissage en glissement simple croit. Pres
de la zone svmétrique, un glissement double peut apparaitre. Cependant la courbe
reste convexe (elle n’est pas parabolique comme dans le cas d’une orientation parfai-
tement symeétrique). La figure 1.9 rassemble ces différents résultats. L’apparition de
ghssement multiple, alors que I'orientation n’est pas symétrique, est provoquée par
des contraintes supplémentaires sur les systémes latents générées par les conditions
aux limites (maintien des tétes dans I'axe, mors fixes). '

Cubiques centrés. On note une tres forte dépendance des résultats en fonction
de la position de 'axe de traction a 'intérieur du triangle standard. Plus il est
proche de la zone [001][111], plus la pente du stade I est importante ; plus le stade
I se raccourcit. Ces résultats semblent directement corrélés avec la densité de dislo-
cations sccondaires présentes dans le matériau [NK66,Tak69,SK70b,SK70a,KN67].
Par exemple, Keh trouve une relation linéaire entre 1’écrouissage en stade I et 11
et Je rapport de la densité de dislocations primaires sur la densité de dislocations
secondaires mesurés pour des quantités de déformations identiques.

Lorsque le monocristal est tiré suivant un axe de symétrie cristallographique,
les courbes présentent un écrouissage important (p/400) consécutif a activation
sitmnltance de plusieurs systemes.

Influence de la température

Cubiques a faces centrées. La température a un effet plus marqué sur la forme
de la courbe que sur la valeur de la cission critique [DB60]. Une baisse de la tem-
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Fizure 1.9: Représentation schématique de comportement pour diverses orientations
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Figure 1.10: Courbe de la cission résolue en fonction du glissement pour des mono-
cristaux de cuivre a diverses températures. [DB60]
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perature provoque une extension des stades I et II. Par contre la pente du stade 11
reste constante. L’explication de ces phénomenes réside en trois points :

e les barrieres de Peierls sont tres faibles, donc la température n’influe pas sur
la contrainte d’écoulement ;

e l'interaction entre les dislocations est un phénomene thermiquement activé
done Tactivation du deuxieme systeme est retardée lorsque la température
diminue ;

o le glissement dévié qui se produit lors du stade 111 est également un phénomene
thermiquement activé donc 'apparition du glissement dévié qui initie le stade
[ se fera a des contraintes plus élevées si la température est basse.

Cubiques centrés. La contrainte d’écoulement des monocristaux cubiques cen-
tres dépend fortement de la température [MS65,KN67,SK70b,Hir68]. A basse tem-
perature la courbe ne présente plus trois stades distincts. Le tracé de la cission
critique 7 (rapporté au module de cisaillement p) en fonction de la température
absolue (divisée par la température absolue de fusion du matériau) met en évidence
trois domaines de sensibilité a la température :

e | forte sensibilité ; 0 < T < 0.3TF
o I insensibilité ; 0.37Tp < T < 0.5TF
o [l sensibilité : 057y < T

La division de 7 par g permet de supprimer l'effet de la sensibilité de u a la tem-
perature dans le domaine II qui se traduirait autrement par une droite légerement
non parallele a 'axe des températures.

Influence des conditions aux limites, hétérogénéités de déformation

Jaoul [Jao65] attire lattention sur la difficulté d’obtention d’un état de contrainte
stiple Jdans une éprouvette, en particulier, il souligne le soin a apporter a la fixa-
tion du monocristal sur la machine. Méme si le phénomene de rotation peut étre
completement éliminé par 'utilisation de mors & double couteaux, 'existence d’une
zone non-déformée dans I'éprouvette est encore source de perturbation de I’état de
contrainte a Uintérieur de 'éprouvette. La rotation du réseau est responsable, du
lait du maintien dans 'axe de I’éprouvette, de couples parasites dans I’éprouvette.
(‘es couples provoquent un effort tranchant perpendiculaire a I’éprouvette qui peut
tavoriser Pactivité de systemes secondaires. Pour certaines orientations, des calculs
analvtiques prévoient 'activation simultanée de deux systemes (voir 1.11).
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Influence de la géométrie

Honeycombes [Hon84] rapporte une influence du diametre de Iéprouvette sur la
longueur du stade I. Une diminution de la section de ’éprouvette :

e limite le libre parcours moyen des dislocations primaires,
o diminue les couples induits dans 1’éprouvette.

L.es memes effets sont constatés par Basinski et Basinski [BZ76]. Ils notent une
influence de la taille du cristal sur 'étendue du stade I et sur les taux de durcissement
er stade [ et 11

1.3.4 Commentaires sur ’essai de traction

Il est a souligner que les parametres qui sont relevés sur les courbes (7,7v) : pente,
longueur des stades I et 11 dépendent du choix des formules en glissement simple ou
ghssement double. La figure 1.12 montre que les valeurs du taux d’écrouissage sont
differentes, si on utilise soit les formules (1.3) et (1.4) de glissement simple ou les
formules (1.5) et (1.6) de glissement double .

lLa plupart des auteurs utilisent les formules de glissement simple (1.3) et (1.4)
pour décrire la totalité de l'essal. Ceci se justifie lorsque le durcissement est plus
important sur le systeme secondaire que sur le systeme primaire, car la position
d’équilibre, ou les vitesses d’écoulement sont égales sur les deux systemes, n’est at-
teinte qu’en fin d’essai et la contribution du systeme secondaire a la déformation
reste faible. Lorsque le durcissement est isotrope, la position de stabilité de I'orien-
tation coincide avec la position de symétrie et la contribution du systéme secondaire
a la déformation est plus importante, par conséquent 'emploi des formules de glis-
seient simple pour décrire la totalité de 'essai est critiquable.

Les formules qui permettent 'obtention des courbes (7,+) sont établies a par-
tir < 'hypotheses précises qui supposent notamment un état de contrainte homo-
gene dont Tobtention est rendue possible expérimentalement par 'emploi de mors
a double couteaux tres difficiles a réaliser et a mettre en oeuvre. Dans la littéra-
ture. on dispose de relativement peu d’informations lorsque des courbes (7,7) sont
presentées, on ignore bien souvent la géométrie de 'éprouvette, les conditions aux
liimites imposées, or ce sont des parametres qui interviennent de fagon cruciale dans
"analyse des résultats.

[l est alors difhicile de comparer les courbes relevées par différents auteurs. Il est
egalement difficile de savoir si une information obtenue a ’aide de ces courbes n’a
pas ¢t¢ influencée par 'un des nombreux parametres qui interviennent dans un essai
de traction.
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Fioure i 1: Zone pour laquelle deux systemes sont actifs a cause des couples existant

dans Uéprouvette (structure cubique & faces centrées).
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Fignre 1.12: Détermination d’une courbe (dr/dv,v) en utilisant : a) uniquement les
formules en glissement simple, b) les formules en glissement simple puis en glissement

double. [BZ76]
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1.3.5 Les essails de durcissement latent
Description

De nombreuses études ont porté sur 'écrouissage des monocristaux : [JB76,Fra85,
MITUTT]. Une revue des différents travaux est effectuée par Michel et Cham-
pier [MC82]. Les essais de durcissement latent sont les plus pratiqués pour observer
les phénomenes d’écrouissage. Une distribution de dislocations primaires est créée
par une traction sur une éprouvette monocristalline, puis l'essai est interrompu.
L eprouvette est alors découpée en petits échantillons. Ceux-ci sont & nouveau tirés,
dans une autre direction, pour observer I'influence des dislocations primaires sur les
dislocations qui seront activées lors de ce second essai. La grandeur caractéristique
relevée est le rapport de durcissement latent (L.H.R.), c’est-a-dire le rapport de la
contrainte seuil relevée lors du second essai (7r) sur la contrainte d’écoulement du
systeme primaire a 'interruption de l'essai (7p) .

Les essals mettent en évidence différents comportements en fonction de la nature
des interactions entre le systeme primaire et le systéme secondaire (latent). Les
interactions se classent selon que les dislocations en présence appartiennent a des

svstemes :
o identiques
e coplanaires (méme plan de glissement)
o colinéaires (méme vecteur de Burgers)
e & vecteurs de Burgers perpendiculaires
o formant des jonctions glissiles
o formant des jonctions sessiles.

Quand les systemes sont identiques, coplanaires, colinéaires ou a vecteurs de Burgers
perpendiculaires | le taux de durcissement est environ égal a 1 ou légerement supé-
ricur. Lorsque les systemes sont sécants et forment des jonctions (les deux derniers
cas). les interactions sont fortes, et le rapport de durcissement latent est supérieur
a 1. A faible taux de déformation, il peut atteindre une valeur proche de 4. Dans ce
cas. certains auteurs trouvent que les contraintes 7r et 7p sont lides par la relation
lineaire :

TF:ATp—l—B

N\ est typiquement compris entre 1 et 1,4 ; les valeurs de B varient entre 1 et 5
MPa. 1l est intéressant de mettre cette équation sous la forme :
q

Lirp="2 44 B
TP TP

La higure .13 montre évolution du taux de durcissement latent entre systemes
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sécants obtenues par divers auteurs. Ces résultats ont été rassemblés par Michel
et al [MC'82]. Lorsque le taux de déformation est faible au cours du premier essai,
le svsteme primaire est seul actif. Les systemes secondaires sont alors fortement
ecrows. A\ plus fort taux de déformation primaire, des glissements s’operent sur
d"autres svstemes que le systeme primaire et écrouissent celui-ci, entrainant ainsi la
dimmution du taux de durcissement latent.

La valeur de 7 en fonction de la densité p de dislocations foréts qui percent
le plan de glissement des dislocations primaires a également été étudiée. 77 est
8 F
proportionnelle a la racine carrée de p :

TP = apuby/p,

ou . est un facteur géométrique qui prend en compte la nature des interactions entre
les dislocations et de leur distribution.

Role de I’énergie de faute d’empilement

Lénergie de faute E caractérise 1'énergie créée par un défaut d’empilement des
plans atomiques d’un cristal. Plus cette énergie est élevée, plus il est difficile d’avoir
nn deéfaut et moins les dislocations sont dissociées. La dissociation des dislocations
joite un role important dans le comportement du matériau.

Dans les metaux a haute énergie de faute, les dislocations sont peu dissociées :
le durcissement isotrope obtenu expérimentalement signifie que les interac-
tions entre dislocations d'un méme systeme, via leur champ de contrainte a
longue distance, est du méme ordre de grandeur que les interactions de contact
entre les dislocations de systémes différents. A notre connaissance, il n’y a pas
d'interprétation claire de ce phénomene.

2 Dans les métaux a basse énergie de faute, la forte dissociation des dislocations
augmente la contribution des interactions de contact ; la consolidation sur les
svstemes latents est plus importante.

Remarquons que pour les métaux a structure cubique centrée a basse énergie de
fante, los dislocations vis sont également dissociées et que ces matériaux présentent
egalement un durcissement anisotrope.

Pour différents matériaux cubiques a faces centrées, il est possible de tracer ’évo-
lution de Uanisotropie d’écrouissage (représentée par les rapports de durcissement
latent) en fonction de 'énergie de faute d’empilement pour différentes valeurs de
predéformation [Fra84] (voir figure 1.14). Cette représentation fait apparaitre trois
droites pour les trois types d’interactions considérées (faible, moyenne et forte). A
partir de ces droites on peut définir deux parametres :
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Y
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Cission critique sur le premier systéme (MPa)

Figure 1.13: Evolution du taux de durcissement latent entre systemes sécants en
foretion de la cission sur le systéme primaire, cas du cuivre. [MC82]
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Figure 1.14: Variation de I’anisotropie de I'écrouissage en fonction de I'énergie de
faute d’empilement E et pour diverses valeurs du glissement primaire. [Fra84]
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o [y,. énergie de faute d’empilement maximale, correspondant & un matériau
isotrope (intersection du faisceau de droites avec ’axe des abscisses),

e A4,,. amplitude maximale de durcissement latent pour une énergie de faute
nille. pour le type d’interaction entre systémes considérés (intersection de la
droite considérée avec 'axe des ordonnées).

I ¢quation de ces droites peut se mettre sous la forme :

E

A7) = Ay ()1 - )

on
e 1 st le numeéro du type d’interaction prise en compte,
e ~ cxt la quantité de glissement sur le premier systeme actif,
o Ay, v)est la valeur maximale du durcissement latent pour v donnéet a £ = 0.

Cette energie de faute influence également le seuil d’activation du glissement dévié
et a done une influence sur apparition du stade 111

Remarques sur les essais de durcissement latent

On note que les résultats d’essais de durcissement latent sont souvent obtenus pour
des petites déformations initiales lors de la prédéformation. Les valeurs que 'on
obtient pour les rapports de durcissement latent ne sont pas significatives pour
les essals a chargement monotone, comme ['essai de traction uniaxiale. Dans ce
dernter cas, la microstructure s’établit progressivement sur un puis deux systemes,
a “opposc de T'essai de durcissement, ou on crée une structure initiale que 'on
vient perturber en injectant artificiellement des dislocations d’un autre systeme. On
tronve des matériaux, le cuivre et ’aluminium, par exemple, dont le comportement
est isotrope en traction (déformation homogene en glissement double, stabilisation
sir la zone de symeétrie pour une traction a l'intérieur du triangle standard, pas
dovershooting™) alors que les essais de durcissement latent leur attribuent une
anmisotropie de comportement tres marquées.

1.3.6 Autres essais
Introduction

D autres essals que 'essal de traction ont été effectués sur les monocristaux, parmi
les plus courants apres celui-ci, se trouvent ’essai de cisaillement et ’essai de com-
pression plane,
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Essal de cisaillement

L 'interet de 'essai de cisaillement est que 'expérimentateur peut appliquer directe-
ment la contrainte de cisaillement sur le plan de glissement qu’il a choisi. A cause des
extremités libres de I’échantillon, la contrainte n’est pas homogene et la géométrie
doit etre adaptée pour minimiser les effets de bord. Peu de résultats sont rapportés
dans la littérature ([RHB90,Roc76]).

Essai de compression plane

Orlans-Joliett [Orl89] a utilisé ’essai de compression plane partiellement imposée
i consiste a imposer une déformation de compression suivant ’axe x3 a un échan-
tillon qui s’allonge suivant la direction z,. en empéchant la déformation suivant z;
(voir figure 1.15). Parallelement, le comportement de monocristaux cubiques centrés
soumnis a une compression plane est simulé de fagon satisfaisante a I’aide du modele
de Taylor-Bishop-Hill [RWS8T7]. 1l faut noter que la forte hétérogénéité de déforma-
tion observée a grands taux de déformation atténue la portée des comparaisons ainsi
fartes,

1.4 Description de la plasticité du monocristal

1.4.1 Introduction

La description de la plasticité du monocristal se fait au moyen de deux lois : une loi
d’¢coulement pour la détermination de I'activité sur les systemes et une loi d’écrouis-
sage pour le durcissement qui s’opere sur chaque systeme suite a un glissement. On
distimgue deux voles pour aborder I’écoulement du monocristal. La premiere, de type
“plastique”™, simple dans sa formulation, implique 'utilisation de critéres sophisti-
ques pour lever les indéterminations mathématiques rencontrées lors d’un glissement
multiple. La seconde, d’apparence plus compliquée dans sa formulation est de type
“clastoviscoplastique” et ne provoque jamais d’indéterminations.

1.4.2 Lois d’écoulement plastique
Ecoulement plastique

La cission résolue est calculée conformément a I’équation (1.1) et 'écoulement est
<upposé se produire (¥ > 0) si les conditions de I'équation (1.2) sont remplies.
(haque égalité (703) = Tés), Vs) définit un hyperplan dans I'espace des contraintes.
I.cnsemble de ces hyperplans constitue la surface de plasticité. Lorsque le point
représentatif de ’état de contrainte se trouve sur une aréte ou un sommet de cette
surface, plusieurs systemes sont simultanément actifs et leurs vitesses de glissement
sont indéterminées. Les modeles qui font usage de cette description proposent con-
jointement divers criteres pour lever les indéterminations éventuelles.
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Ecoulement viscoplastique

(‘ette formulation ne crée pas d’indéterminations sur les vitesses de glissement des
systemes. Les lois proposées sont définies pour des cissions réduites 7* modérées
pour lesquelles le glissement est controlé par les obstacles, c’est-a-dire pour 0,1 <
w7y < 0.7 (voir page 8). Une forme simple de loi visqueuse avec seuil est, par
exemple. une loi de Bingham :

O = a (7 — ),

olt ¢’ est une constante pour chaque systeme (s) et la fonction (.) est définie par :

{1y =a st >0et (x) =0sinon.
[l existe une loi a seuil [Teo75], inspirée par la théorie du mouvement thermique-
ment activé des dislocations :

_ o —A ) — Ay _
30 = af") exp( kTg)exp(( k;) ) (1.7)

ot AV est le volume d’activation, k la constante de Boltzman et Ag, 'enthalpie
Jd'activation a contrainte nulle. Pour les applications numériques, il est pratique de

representer cette relation, par la loi puissance? :

5 26\ [ ple) e
TEATE ) | Te|
e Tc
oit un systeme est actif des que 700 > 0. Pour les valeurs adoptées pour a et c
(respectivemnent 1072 et 100), les vitesses d’écoulement sont tres faibles lorsque ) <
(+}

que 'on peut considérer comme une cission critique.

(Jue la loi soit de type plastique ou viscoplastique, il faut expliciter les lois d’évo-
fution des cissions critiques pour décrire I'écrouissage du matériau. On recense plu-
sicurs demarches plus ou moins physiques selon les variables utilisées.

(‘hang et al [CA81], Weng et al [Wen87,WP77], Cailletaud et al [CNP88,Cai87)
ont développé des modeles phénoménologiques, qui utilisent les quantités de glisse-
ment comme variables d’écrouissage.

Dans les travaux plus récents de Franciosi [Fra84,Fra85] et de Teodosiu [TSR89],
lécrouissage du matériau est formulé en fonction de variables internes : densités de
dislocations et parametres de structure. L’état du matériau est totalement déterminé
par les valeurs prises par ces variables. La simulation des essais de changement
de trajet de chargement d’une éprouvette est envisageable avec ces modeles (effet
Bauschinger notamment). En derniere partie, nous rapportons la tentative effectuée
par Mecking et al : [MK81,ME87,EM84] pour décrire de maniere unifiée avec un
seul parametre la plasticité des monocristaux en traction uniaxiale.

“Bien quobtenue par une approximation de 1’équation (1.7), en faisant tendre (%) vers T(Cs)

avee 7% = 77 a loi puissance est utilisée, V 7(5). Malgré cette extension en contradiction avec
les hivpotheses initiales, on obtient des résultats numériques en agrément avec le comportement du
materian,



.1, Description de la plasticité du monocristal 29

1.4.3 Lois d’écrouissage

Lois phénoménologiques formulées a partir de quantités de glissement
accumulées sur les systémes

Mandel [Man65], des 1965, propose une loi de durcissement de la forme :

T-és) =y (w5 ()]

Uu

avec la condition initiale Té«s) = T((;«SO) pour *) = 0. Les modules physiques d’écrouis-

sage " forment par définition la matrice d’écrouissage et dépendent de la somme
des quantités de glissement de tous les systemes de glissement v :

t
B (s) :h(su)(,y) : ')tot:/o Z|7(S)|dt

(‘etre forme est largement utilisée et plusieurs auteurs ont proposé différentes formes
de la matrice d’écrouissage. Il est intéressant de noter qu’une loi de cette forme mais
avee ht") = hy, Vs, u correspondant & une écrouissage isotrope, a été proposée dans
les années trente par Taylor.

(‘hang et Asaro [CA81] ont identifié les relations suivantes pour des monocristaux
d aliminium-cuivre :

h(su)

= hsis=u
he = qhsis#u

hoyeo
h(y) = hgsech® (ﬂ—)

Tsat — 70

¢ est une constante valant entre 1 et 1,4. Une bonne correspondance avec les résultats
expérimentaux est obtenue pour hy = 8,979, 7o = 1,87 et 79 = 61MPa. Cette
lo: a été reprise dans plusieurs simulations sur les monocristaux [MOS89,PANS2,

NALPSS)

Weng [Wen87,WP77] propose un modele qui prend en compte l'effet des structures
de dislocations créées pendant la déformation plastique :

(lTés) = Zg(sq)dr(q)
g=1

ol 1 est le nombre des systemes actifs ; d7(? est Paccroissement de la contrainte
d'écoulement ou auto-durcissement. g*%) sont les coefficients de durcissement latent
obtenus a partir de parametres géométriques :

gl = ) 4+ (1 — al)cosﬁ(s“cosqﬁ(”) + ap5m0©9) + aysing®?
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o 01 angle entre les directions de glissement des systemes (s) et (q) ;
e ¢ angle entre les normales des plans de glissement des systemes (s) et (g) ;
e o, i =1.3 sont des constantes a identifier expérimentalement.

La forme de cette relation a été déterminée d’apres les observations suivantes :
lorsque les directions de glissement ou les normales aux plans de glissement
de deux systemes sont perpendiculaires entre elles, le glissement sur 'un des
deux svstemes ne provoque pas d’écrouissage sur 'autre
lorsque les directions de glissement ou les normales aux plans de glissement
de deux systemes ne sont ni perpendiculaires entre elles, ni coplanaires, le
glissement d’un des deux systemes provoque un écrouissage latent sur I'autre
svsteme plus important que 'auto-écrouissage.

il existe une différence de comportement suivant le sens d’activation du systeme
de glissement (effet Bauschinger)

Cette relation se réduit pour des cas particuliers classiques :

i totalement isotrope : oy = 1, a3 = a3 =0
2 totalement cinématique : ay = a9 = a3 =0

3 direissement isotrope pour les systemes coplanaires et durcissement plus fort
ponr les systemes sécants : oy = 1,9 = 0,03 = 0,3 ou 0, 5.

(les valenrs déterminent différents comportements que 'on visualise en considérant
les variations d'une coupe surface de plasticité d’'un monocristal soumis a un état
plan de contrainte. La figure 1.16 a été obtenue pour les trois cas ci-dessus.

les formules suivantes sont utilisées par Weng pour relier les coefficients g*?)
aux coefficients de la matrice d’écrouissage h®?

s gCPh?) (pas de somme)

N
Rl = 14 Z g(qp) h(7(q)) (pas de somme sur q)
p=1
ot hi~r7) est obtenue a partir d’expériences en glissement simple.

Cailletand [CNP88,Cai87] propose un modele pour simuler le comportement
atisotrope viscoplastique des monocristaux en s’inspirant des lois macroscopiques
d’¢crouissage et d’écoulement. La loi de d’écoulement utilisée pour chaque systeme
est Ja suivante :
|7(8) — 20| — pls) — B\

K

38 = signe('r(s) — .T(s))

Ot
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Figure 1.15: Schéma du dispositif de compression plane
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Figure 1.16: Quelques cas pris en compte par la loi de durcissement proposée par
Weng. [Wen87)
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e 41 est la cission critique initiale du systeme (s),

e " st une variable d’écrouissage isotrope,

{5

e " est une variable d’écrouissage cinématique.

La décomposition de |'écrouissage est illustrée sur la figure 1.17 lorsque I'écrouissage
cinématique est linéaire. On met ainsi en évidence les deux valeurs de la cission
critique définissant les limites du domaine élastique :

()7 _ (5) _ plsr _ R(s)

Téf)-k = 2(8) 4 plsr 4 ()
To =

i.a lo1 d'évolution de r®®) a la forme suivante :

7(5) — Z ng(SQ) exp(—-bH(q))H(q)[
q

h.() et g sont des coefficients dépendant du matériau, 8¢ est la quantité de
glissement. accumulée sur le systeme (s) :

t
g — / 1500 dt
0

La loi d’évolution de 2 prend Pune des deux formes suivantes :

I - c"y‘s),
= 4 — dal5)).

Jor taisant Thypothese d’un glissement simple et dans le cas d’un écrouissage iso-
trope. on obtient explicitement la fonction 7(*) et sa dérivée par rapport a la quantité

de glissement accumulé :
r = Q1 = exp(=671))
= QU —/Q) =4Q — 1)

La courbe dr®) /dv(s) en fonction de 7} en supposant le glissement d’un seul sys-
teme fait apparaitre un comportement de stade III (voir figure 1.18).
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Figure 1.17: Courbe (7,0) pour un seul systeme actif, dans le cas d’un écrouissage
cinématique linéaire obtenue avec les lois de Cailletaud
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Figure 1.18: Courbe d’écrouissage dr/df en fonction de r en glissement simple dans
le cas d’un écrouissage isotrope, obtenue avec les lois proposées par Cailletaud
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Les approches physiques

Franciosi [Ira84,Fra85] donne une description de la plasticité des monocristaux
fondée sur lanalyse microstructurale des densités de dislocations. La relation utilisée
pour la détermination de la cission critique est de forme quadratique en /p :

N
TéS) = ub Za(sq)p(Q)
g=1

a7 est la matrice d’interactions dont les coefficients dépendent des différentes in-
teractions entre dislocations. La cission critique s’exprime :

N
P= b |3 a4 o )|

g=1

ot sous forme incrémentale :

AVC,
o o - densité initiale,
e py : densité de dislocations mobiles sous contraintes,
e 1, densité de jonctions.

i.o densité des dislocations mobiles est représentée par la loi suivante :

(5) £\
Py — Pmax €XP "“ﬂ "T(s) -1

qui sTimspire de la fonction de percolation utilisée par Kocks [Koc66] pour déterminer
si il existe un chemin franchissable pour les dislocations considérées.

I expression de la densité de jonctions® est déterminée en supposant que les jonc-
tions créees par chaque paire (hk) de systemes sur le systeme | sont proportionnelles
an produit des densités totales de boucles créées sur les deux systémes h et k :

t
Z Z K (e /)Mfotpggl)tot

FFranciosi utilise également une autre expression de la densité de jonctions [Fra87] :

t

f
=33 RO - A0

ou g ewt I densité initiale de dislocations sur chaque systéme.
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oti W79 est un facteur de proportionnalité déterminant la fréquence de création des
jonctions pour les deux systemes(p) et (g). p%’,})tot et pggf)tot sont les densités totales de
boucles créées au cours de la déformation. Pour cette densité de jonctions, Franciosi
propose expression :

(s)  _ -(s) :

Piteot = Prt + A

I expression de la cission critique peut étre alors obtenue :

N
%és) — Z(A(sq)g-(q) + BGD40) (1.8)
g=1
A O
(9)
QTé‘S) 87‘(‘1)
2 N (»)
B(sq) — (lub)_ Z a(sp) apJ
27_é5) o a’y(q)

On ne retrouve pas la matrice d’écrouissage h®? mais deux matrices A et B lides
a l'ecrouissage du systéme (s) qui sont respectivement dues aux dislocations créées
par l'action de la contrainte 7 et aux jonctions créées sur tous les systemes par le
ghssement des dislocations du systeme (s). La simulation de la micro-plasticité due
a l'activation des grands segments de dislocations sous faible contrainte est rendue
possible grace au premier terme de la relation (1.8).

Teodosiu et al [TSR89] proposent une loi d’écrouissage pour décrire la viscoplas-
ticité du monocristal a I'aide de parametres internes : les densités de dislocations.
La cission critique est prise de la forme :

1
(s) - :
S
) = ub L CL(SQ)p(Q)
g
d nne maniere similaire a Franciosi. Les lois d’évolution des densités de dislocations
sont données par :

;7(5) — bﬁ(s)L(S)

refation obtenue a partir de la relation d’Orowan dans le cas ott le taux d’annihilation
est. considéré négligeable et pour un mouvement quasi-stationnaire des dislocations
(la densite des dislocations mobiles est supposée constante). La démonstration de
cette relation est effectuée par Teodosiu [Teo75]. L) est le libre parcours moyen,
c’est-a-dire, la distance de parcours moyenne d’une dislocation avant son immobili-

9

sation finale. Pour des taux de déformation pas trop importants et en chargement
monotone, la dépendance entre libre parcours moyen L(*) et densités de dislocations
et exprimeée par :

L\ (s0) (a)
— N\ posq) (g
&W)_%A P
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o A est une matrice d’interaction entre les différents systemes. La vitesse de
production des dislocations sur le méme systeme (s) est considérée comme fonction

de o différence 769 — Tés) et de T, la température absolue.

P = f(r =T

Mecking et al [MK81,ME87,EM84] proposent un traitement phénoménologique de
la deformation plastique pour décrire de maniére unifiée la plasticité d’un matériau
en traction monotone uniaxiale. Ce traitement suppose 1’existence d’un parametre
anique pour déterminer I’état mécanique du matériau. Les auteurs interpretent la
valeur de ce parametre comme la densité totale de dislocations p a I'intérieur du
matériau. La contrainte macroscopique unidimensionnelle d’un essai de traction est
liée a ce parametre via :

o = aGhp?

pour un matériau monophasé, dont les dislocations sont réparties aléatoirement, le
taux de production est donné par :

+

dp 1

— | = kypt.

de

Le mecanisime prépondérant dans I'adoucissement est supposé obtenu principale-

ment par glissement dévié des dislocations. Cette hypothese suggeére un taux de
production de la forme :

dp
— | = kyp.
de 2P
L equation d'évolution est donnée par :
d 1
d_ﬂ = ki1p? — kqp. (1.9)
€

kip= est associé a l'accumulation de dislocations, tandis que le terme kqp est relié
a l'annihilation. En combinant ces deux équations, on obtient une description de la
deformation plastique :

do T
i O(1 - ;;s‘)

ot O denote la pente de la courbe contrainte-déformation. ©g et o, ont les expres-
slons suivantes -

1
2
I."analyse des courbes (do/de, o) simulées démontre que ce modele décrit avec succes
les stades 11 et I du monocristal. La valeur de ©g est interprétée comme étant la
pente initiale en stade II. Pour différents modes de durcissement et d’adoucissement
en competition lors de la déformation, les auteurs proposent également une méthode

@0 = QGbk] , Oy = (YC;b(l‘Cl/kQ)

diidentification de by et ky.
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1.4.4 Commentaires

Les premieres représentations de I’écrouissage que nous avons présentées, dont les
auteurs sont des mécaniciens, font appel a des parametres (les glissements accumu-
les) qui ne sont pas liés aux aspects microstructuraux de la déformation plastique.
('es formulations ne rendent pas compte des processus microscopiques et parvien-
nent a décrire le comportement du matériau grace a ’ajustement d’un grand nombre
de parametres. Cette fagon de procéder ne donne pas la possibilité de les extrapoler
hablement au dela des conditions expérimentales pour lesquelles les parametres ont
eté identifiés,

("est pourquoi la science des matériaux tente d’apporter une réponse plus per-
tinente en proposant des modeles physiques ou les parametres (essentiellement des
densités de dislocations) sont liés a 1’évolution de la microstructure. De ce point
de vue, le modele de Franciosi qui fait intervenir de nombreux aspects physiques
en considérant notamment Pévolution des densités de jonctions est trés complet.
(‘ependant, il est également tres complexe et comporte de nombreux parametres a
identifier. La derniere démarche montre que les aspects classiques (différents stades
de déformation) de I"écrouissage des monocristaux métalliques peuvent étre simulés
par un modele constitutif tres simple, utilisant un seul parametre interne : la densi-
te totale de dislocations. Ceci est rendu possible par I'introduction dans le modele
d’équations qui représentent I’évolution de ce parametre en agrément avec les aspects
microstructuraux considérés. Bien que incomplete, cette formulation donne 'archi-
tecture des modeles futurs. Il est possible de déterminer un modele moins limitatif
en considérant les densités de dislocations de chaque systéme tout en conservant un
nombre limité d’équations descriptives comme le font Teodosiu et al [TSR89].

Les deformations du monocristal en fonction des conditions d’essais imposées se
déterminent en intégrant les équations d’équilibre de la mécanique des milieux con-
tinus dans lesquels sont introduites les lois de comportement. Toute simulation de
comportement s’effectue grace a un tel processus. Dans la partie suivante on pré-
sente les divers formalismes mécaniques qui ont été adoptés pour le monocristal et
la resolution de divers problemes aux limites correspondant a des conditions expé-
rimentales réelles.

1.5 Solutions de divers problémes aux limites

Lorsque la déformation plastique d’un monocristal se fait par glissements cristallo-
graphiques, les parametres qui caractérisent la déformation sont :

o la vitesse de glissement sur le systeme (s) : 4()
e l'orientation cristalline

e les changements de forme macroscopique
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Pour determiner les différents parametres au cours de la déformation, on fait sou-
vent appel a des hypotheses restrictives qui conduisent & différents traitements des
problemes :

e monocristal infiniment rigide (parfaitement plastique)

e petites déformations

e pas d’¢volution orientation cristalline

o deformations et contraintes homogéenes

® matérian visqueux ou non

e traitement de cas particulier plan (contraintes et déformations planes)

Dans le cas d'un monocristal rigide-plastique en déformation homogene, on distingue
lex cas oli les déformations sont totalement imposées (conditions de type Taylor) ou
partiellement imposées (conditions de type Taylor relaché).

1.5.1 Conditions aux limites de type Taylor

Dans de nombreuses expériences, le monocristal subit des déformations imposées.
Linerément de déformation plastique subit par le matériau est écrit (en négligeant
la partie ¢lastique du tenseur de déformation) :

N
dep = Z M)

s=1

oit la sommation est effectuée sur 'ensemble des systemes de glissement. Cette équa-
tion represente, compte tenu de la conservation de volume au cours de la déforma-
fion. cing équations pour N inconnues. Pour différentes combinaisons de cing sys-
temes de glissement, les sous-systemes (5x5) correspondants peuvent étre résolus.
II'suflit de cing systemes indépendants pour accommoder une déformation impo-
sec. Tavlor a proposé des 1938 que I'on retienne comme solution possible, les cing
systemes gui minimisent le travail des forces intérieures :

()| L5
Z |y |7

S
Dauns certains cas, il existe plusieurs quintuplés de solutions satisfaisant la condition
de Taylor (plus de cing hyperplans s’interceptant au méme point de la surface). La
solution est indéterminée.



1.5 Solutions de divers problémes aux limites 39

1.5.2 Conditions aux limites de type Taylor reliché

Dans le cas de grains plats, on suppose que les quantités de cisaillement dans le
plan du grain sont négligeables. Les composantes de déformation correspondant a
ces cisaillements simples sont relachées. 11 suffit alors de 3 systemes de glissement
au lieu de 5 systemes pour accommoder la déformation.

Il faut noter que les conditions de type Taylor et de type Taylor relaché sont plus
utilisées pour la prédiction des textures que pour les déformations du monocristal.
Des calculs similaires sont effectués lorsque les conditions imposées sont mixtes (soit
un déplacement soit une contrainte est imposée). Il faut alors considérer une coupe
de Ta surface de plasticité dans le sous espace des contraintes non-imposées [KCJ83].
Cette analyse a été appliquée avec succes au cas de la déformation par compression

e monoeristaux [Orl89,DSWS3).

1.5.3 Monocristal plan

Boukadia [Bou90,BS87] considere le cas du monocristal cubique & faces centrées dans
nn ctat plan de contraintes et de déformations. 1’étude est faite notamment pour le
cisaillement simple en grandes transformations.

1 v 0 op T 0
[F]l=10 1 0 Tl=1] 7 o, 0
0 0 1 0 0 0

Pour assurer la compatibilité entre ces deux tenseurs, il faut que le plan z,z, soit un
plai de symétrie, ce qui est le cas si les axes 2y, x5, x3 liés & Péprouvette sont coli-
néaires aux directions [001],[110] et [110] (voir figure 1.19). Conformément au modéle
mecanique général en grandes transformations (sans prise en compte de Pélastici-
¢} et en supposant que la symétrie plane se conserve (deux systemes symétriques
par rapport au plan z,x; glissent de facon identique), la rotation de réseau est une
rotation plane :

cosn siny 0
[R]=| —sinp cosy 0
0 0 1

Les auteurs calculent analytiquement les vitesses de glissement plastique, la con-
frainte de cisaillement 7 et 'évolution de la rotation cristalline (voir figure 1.20 et
figure 1.21). L’étude est faite dans le cas rigide-plastique ou rigide-viscoplastique.
Dans le cas rigide-plastique, il existe des indéterminations lorsque le point figuratif
de I'état de contrainte se situe sur une aréte de la surface de plasticité.

1.5.4 Les démarches utilisant la méthode des éléments finis

Ohashi [Oha87,0ha86] analyse, grace a la méthode des éléments finis, les con-
traintes €lastiques locales qui se produisent aux frontieres de grains. Son modéle
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Figure 1.19: Représentation des axes liés a 'éprouvette
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Figure 1.20: Evolution du rapport de la contrainte 7 sur la cission critique 7o en
fonction de ["angle 1 de la rotation du réseau
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prend en compte la nature cristallographique du monocristal et son écrouissage via
la relation : »
Téf) = 75+ Z h(SQ)F('y(q)),
s=1

oii /'(~11) est une fonction du glissement accumulé sur chaque systéeme qui est elle-
meme corrélée avec les densités de dislocations de chaque systeme (q) tandis que
h'*#" décrit I'intensité des interactions entre les dislocations des systemes bloqués et
les systemes actifs.

[’anteur neglige dans les équations cinématiques les rotations cristallines dues
a lactivité des systemes de glissement. Cette hypothese restrictive limite le champ
dex simulations possibles pour les monocristaux pour lesquels la rotation du réseau
©s1 souvent importante.

Pierce, Needleman et Asaro [NALP85,PAN83,PAN82] ont présenté un modele mé-
canique du monocristal et ont utilisé la méthode des éléments finis avec un maillage a
denx dimensions pour intégrer leurs équations. La déformation est décomposée (voir
figure 1.22) en une partie plastique n’entrainant pas de changement d’orientation
i réscau cristallographique, et une partie élastique :

F =TFpFp

e gradient F' de déformation est le prodwit d’un tenseur F'; inhérent & la distorsion
et la rotation de réseau cristallographique et d'un tenseur gradient de déformation
plastique Fp uniquement dii aux glissements de dislocations. La relation utilisée
pour calculer les vitesses de cisaillement 4(*) sur les systémes est une loi puissance :

» ENEOIE
7T e
Tc o

on 78 est la cission résolue :
76 — . (g(s)n(s))

T est le tenseur des contraintes de Kirchhoff. T};s) est la cission critique calculée selon
la loi d’écrouissage proposée par Chang et Asaro (voir page 29).

In formulation incrémentale, on suppose connu un état d’équilibre au temps t ;
le principe des puissances virtuelles permet de déterminer 1'état au temps t-+At.
I.utilisation de ce principe nécessite alors une relation entre la dérivée du tenseur
de Kirchhoff 7 et le tenseur vitesse de déformation D. Pour augmenter la stabilité
hi procédé par rapport a une intégration de type Euler qui ne fait intervenir que
les grandeurs a Pinstant t, Pierce [PSN84] emploie une méthode qui fait appel au
calenl d'un module sécant, calculé a partir d’une estimation des vitesses de glisse-
ment a instant t4At. Cette méthode appelée “Forward Gradient” a été utilisée
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Figure 1.21: Evolution de la dérivée de I'angle de rotation 7 de la rotation du réseau
par rapport a . en fonction de 'angle n

—1Q1

Figure 1 22: Définition des grandeurs cinématiques utilisées par Pierce et al. [PANS2]
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dans notre schéma et est completement deécrite page 71 et suivantes. Le programme
informatique réalisé a partir de cette théorie est essentiellement utilisé pour simu-
ley le comportement d’une éprouvette plane a structure cubique & faces centrées
en glissement double symétrique. Comme le programme traite seulement des cas
bi-dimensionnel, les auteurs ont été obligé de considérer deux systemes dont les vec-
teurs de Burgers et les normales au plan sont contenus dans un méme plan. Cette
configuration n’existe pas en réalité pour la structure cubique a faces centrées. Les
déformations sont supposées symétriques par rapport aux plans médians de I’éprou-
vette. ce qui permet de ne simuler qu'un quart de I’éprouvette. Les conditions aux
limites sur un quadrant sont données sur la figure 1.23. Les auteurs analysent ainsi
les heéterogénéités qui se produisent en glissement double.

l.e modele mécanique de Pierce et al a été utilisée a plusieurs reprises pour
diverses applications présentées ici lorsqu’elles sont relatives a la simulation du
comportement des agrégats cristallins.

Havlicek [HKTL90] a réalisé un code dédié & la simulation de polycristaux plats
avec une seule couche de quelques grains. La frontiere de ces grains est perpendi-
cilaire a la surface de ’échantillon. La loi d’écrouissage a la forme proposée par
Tavior -

N
1+ A3 ),
=1

et la loi d’écoulement est viscoplastique a seuil :

Aloh = a{exp[c(r(s) — Tés)‘)/Tés)] — 1} pour 7 > Tés)
46 = 0 pour 7 < Téf),

a 1 ¢ sont des constantes du matériau. La simulation porte sur un joint triple dont
les grains subissent une traction et fait apparaitre une bonne correspondance entre
les lignes de glissement expérimentales d’un échantillon de fer silicium et celles simu-
[ées. La faible déformation atteinte au cours de la simulation (0,1%) ne permet pas
de vérifier la validité de la loi d’écrouissage. 1l eut été intéressant d’avoir une étude
a plus grand taux de déformation et une comparaison autre que la seule correspon-
dance entre les systemes expérimentalement actifs et ceux simulés. L’écrouissage ou
'évolution des orientations par exemple aurait pu constituer un ensemble important
d'mformations.

Ortiz et al. [MOS91,MOS90,MOS89], toujours avec le méme schéma mécanique,
en trois dumensions, simulent le comportement plastique autour de fissures station-
naires a l'intérieur de monocristaux a structures cubiques. Ils utilisent les mémes
lois d’écrouissage et d’écoulement que celles proposées par Peirce et al (voir page 41
et 297, Leurs résultats sont notablement différents de la solution analytique de Rice
mais sont en bon accord qualitatif avec des observations expérimentales notamment,
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pour la repartition des lignes de glissement autour de la téte de fissure. Ils soulignent
la grande influence de la loi de comportement adoptée sur la solution obtenue.

Cailletaud et al [BC91,MC91a,MC91b] ont développé un programme informa-
tique utilisant la méthode des élément finis avec le méme schéma mécanique. Ce
programme permet la simulation de monocristal grace a la loi de comportement de
Cailletaud déja présentée page 31. Des cas conventionnels sont simulés : la torsion
d’mit tube monocristallin et la traction d’un bicristal, mettant ainsi en évidence les
potentialités d’un tel code pour la simulation de comportement de monocristaux.
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Figure 1.23: Conditions aux limites imposées sur un quadrant de I'éprouvette mono-

cristalline
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Chapitre 2

Modélisation

2.1 Rappel de mécanique des milieux continus

2.1.1 Introduction

On donne dans cette partie quelques rappels de mécanique des milieux continus qui
servent en méme temps a préciser les notations et les conventions utilisées dans la
suite de ce rapport. Pour plus d’informations, le lecteur se référera, par exemple, a
Malvern [Mal69)].

2.1.2 Les équations cinématiques

On considere un ensemble de particules dans la configuration initiale Cy a t=0. On
suppose que cette ensemble de particules subit une déformation. Soit C; la configura-
tion courante a I'instant t et soit @( et @, les vecteurs positions d’un point matériel
N\ dans les configurations Cy et C; respectivement. Le mouvement du monocristal
est donné par :

x = x(xo,t)

et e champ de vitesse :

. aa:(a:Oat) 9
T T o 1)

Pour les corps déformables, la grandeur intéressante au cours de la déformation est le
gradient de la transformation F'. Ce gradient F', associé au mouvement a un instant
t hxe, est défini par :
‘ /
P da:\:co,t)'

(’)w 0

(2.2)

Ou suppose que le champ F est continiiment différentiable et qu’il admet, pour
n'importe quel temps fixé, I'inverse F~*.
Des équations (2.1) et (2.2), on déduit que :
. ox
F=—"

= o = (grade ) F.

47
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Un point superposé désigne la dérivée par rapport au temps pour @y constant et
grad l'opérateur gradient par rapport a @ lorsque t est constant. La derniere équation
peut étre écrite sous la forme équivalente :

gradv = L = FF-,

on v est e vecteur vitesse et L le gradient de la vitesse. On définit les tenseurs
vitesse de deformation et vitesse de rotation par :

D = %(L + LT
W = %(L—LT} (2.3)
[.e tensenr des dilatations entre les configurations Cy et C; est C -
C=FTF
[L.e tenseur des déformations de Green-Lagrange est :
E = %(C —1)

ou I est le tenseur unité.

2.1.3 Les différents tenseurs des contraintes utilisés

Tenseur de Cauchy

Soit df fa force exercée sur I’élément d’aire ds orientée par la normale n dans la
df

T ds

est le vecteur contrainte de Cauchy. Si o désigne le tenseur des contraintes de Cauchy,
alors on peut obtenir t de la maniere suivante :

confreuration C,.

t

t =on.

Premier tenseur de Piola-Kirchhoff

Lorsquon rapporte la force df a la surface initiale dsg dans la configuration Cy, on
obtient le vecteur contrainte nominale :

0 ds
s—('f—t S

dsg dsg’

s est lie a la normale ng de la surface dsg par le premier tenseur de Piola-Kirchhoff
S

s = Sn,.
La relation entre le tenseur de Cauchy et le premier tenseur de Piola-Kirchhoff est
donnée par :

o =iSFT | j=detF.
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Second tenseur de Piola-Kirchhoff

Le premier tenseur de Piola-Kirchhoff n’est pas symétrique. On définit le second
tensenr (symétrique) de Piola-Kirchhoff par :

IT =F'S=JF"'oF T  J=detF.

Tenseur de Kirchhoff

I.e tenseur des contraintes de Kirchhoff est défini par = = Jo, et donc :

InI=F:rF7
2.1.4 Les équations d’équilibre et les conditions aux limites

Equations d’équilibre

Eu supposant qu'un solide déformable, soumis a des forces extérieures surfaciques
occupe un domaine (t) de frontiere X(t) & un instant donné t (voir figure 2.2), les
equations locales d’équilibre sont :

dive + pf = pa

o = 0.

ou p oest la masse volumique dans Q(t), f le vecteur des forces volumiques par
unite de masse et @ l'accélération, la divergence div étant calculée par rapport aux
positions des particules dans C;.

Conditions aux limites

Les conditions aux limites peuvent étre des conditions de vitesses imposées, ou de
contraintes imposées :

v o= v sur Y,(t),

t = t*sur ¥,(t),

ou v est le vecteur vitesse, t le vecteur contrainte de Cauchy et ¥, (t) U X, (t) = E(t),
Yelt) et ¥, {t) n’ayant pas de points intérieurs communs. Les quantités étoilées sont
des fonctions connues du temps et de I'espace.
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Figure 2.1: Définitions des grandeurs cinématiques

2o

T,
C, > U, =%

Figure 2.2: Définition des grandeurs associées aux équations d’équilibre
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Expression des équations d’équilibre en utilisant le premier tenseur de
Piola-Kirchhoff

Ces équations sont réécrites en utilisant le premier tenseur de Piola-Kirchhoff :

DivS -+ pob = poa
SFT = FST

ot py est la masse volumique dans la configuration Cy et Div est la divergence calculée
par rapport aux positions des particules dans Cy.

2.1.5 Le principe des puissances virtuelles

Si les equations d’équilibre sont intégrées par la méthode des éléments finis, on
atilise une formulation équivalente aux équations ci-dessus qu’on appelle principe
des puissances virtuelles. L’identité

o 6Ddf) = t*.bvdY
Q pap

deit etre satisfaite pour tout champ de vitesses virtuelles §v. Le champ de vitesses
virtielles est un champ vectoriel contintunent dérivable, nul sur la partie ¥, de la

[rontiere ou les conditions aux limites en vitesses sont imposées. Le tenseur gradient
des vitesses virtuelles est défini par :

6D = é[éL-l—((SL)T]
- 0(év)
o = =2

2.1.6 Commentaires

Daus la suite de ce chapitre, nous précisons la forme prise par les équations qui vien-
nent «'étre rappelées, pour le cas des grandes transformations élastoviscoplastiques
du momnocristal. Nous exposons quelles sont les lois de comportement plastique et
elastique utilisées dans ce modele mécanique.

2.2 Cinématique des grandes transformations
élastoviscoplastiques

2.2.1 Cas général. Définitions
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La mecanique du monocristal est bien définie. Son formalisme est présenté par
exernple par Teodosiu [Teo70], Teodosiu et Sidoroff [TS76]

Considérons un monocristal  a l'instant tg, libre de toute traction de surface et
de force volumique, a une température 6y uniforme et choisissons cette configuration,
appelée Cy. comme configuration de référence de Q (voir figure 2.3).

Supposons que ce monocristal est soumis a des contraintes résiduelles produites
par des défants cristallins. Alors une configuration globale, libre de toute contrainte,
n'existe pas. Soit X, une particule arbitraire de § et N(X) le voisinage matériel de
X dont le diametre dans Cy est petit relativement a ), mais relativement large par
rapport a la distance entre les défauts cristallins. Pour déterminer la déformation
élastique macroscopique résiduelle de N(X) dans Cp, nous pouvons, du moins en
principe. isoler ce voisinage et le relacher. Soit Co, la configuration de N(X) ainsi
obtenue. Nous appelons alors la déformation de N(X) de Cy & Cp la déformation
résiduelle élastique de N(X) dans la configuration de référence Cy.

Supposons maintenant que le cristal subit une déformation élastoviscoplastique
sous 'action de chargements ou de champs de température non-homogenes. Soit C;
la configuration courante a l'instant t et soient @, et @, les vecteurs positions d’un
point matériel X dans les configurations Cy et C; respectivement!. Conformément a
Pegnation (2.2). le gradient de la transformation, associé au mouvement est :

o Oz (x, Q.
8:130
Porie determimer la déformation thermoélastique subie par N(X) au temps t, nous
pouvons a nouveau isoler et relacher le voisinage de N(X). Soit C;, la configuration du
voisinage matériel obtenu a I'instant t, en réduisant instantanément sa température
a . le relachant a nouveau des contraintes exercées sur lui par ’ensemble restant
die cristal, tous les défauts cristallins étant a nouveau considérés comme fixés. Alors,
la déformation de N(X) de C, a C, est appelée la déformation thermoélastique de
N(IN) an temps t.

Comme Co, la configuration locale C; est un état naturel seulement pour les
contraintes macroscopiques produites par les chargements extérieurs, le champ de
température non-homogene et les incompatibilités de la déformation viscoplastique.
Pour enlever les contraintes microscopiques produites par les dislocations, il serait
nécessaire de couper le cristal en morceaux beaucoup plus petits avec des diametres
comparables a la distance entre les lignes de dislocations. En accord avec notre
définition des configurations Cqy et C;, nous entendons par contraintes et déforma-
tions, miquement les quantités macroscopiques, c’est-a-dire des valeurs moyennes
caleulées a partiv d’éléments et surfaces macroscopiques, qui ne contiennent pas de
fluctuations microscopiques.

Les configurations C; et Cy ont été définies a une rotation de corps rigide pres.
Nous supprimons cette indétermination en supposant que lorientation du réseau,

'Sion souhaite utiliser un schéma lagrangien réactualisé, I'intervalle de temps (tg, t) est remplacé
par U'écart de temps incrémental courant (t,t + At)
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detinie loin des défauts cristallins, est conservée au cours du mouvement et quelle
que soit la particule X € . En accord avec cette convention, les directions et plans
de glissement gl®) et 7w®) de la configuration C, resteront paralleles a ceux de la
configuration Co quels que soient X et t. Alors la déformation de N(X) de Cy a C; est
appelée déformation viscoplastique de N(X) au temps t. Soit Y une autre particule
de N(X) et solent de, de,, d& et dE, les vecteurs positions de Y relativement a X
dans les configurations Cy, Co, Cy, et Cy respectivement. Nous définissons les tenseurs
sunvants o

e A distorsion thermoélastique,
o A distorsion thermoélastique résiduelle,
e P distorsion viscoplastique,

par les relations suivantes :

de = Adz
de, = A/dzT,
dz = Pdz,

Nous supposons que pour des voisinages N(X) suffisamment petits les valeurs des
distorsions definies en X ne dépendent pas du choix du voisinage N(X) et du point
matériel Y € N(X). En conséquence, en répétant la méme procédure pour toutes les
particules X € @ au temps t, nous pouvons définir les champs A(x,t), A,(x,) et
Piwx.t). Dans le cas ou la configuration Cy est naturelle, A, se réduit a une rotation
Rix,)

De plus on suppose que les champs F, A, et P sont continument différentiables
et admettent, pour nimporte quel temps fixé, les inverses F~', A7 et P7'. En
utilisant la relation :

de = Fde,,

on obtient une décomposition multiplicative du gradient de la transformation totale :
F=APA} (2.4)

Lo eradient de la vitesse L s’obtient en dérivant la relation précédente par rapport
an temps :

L =gradv=AA™ + APP A" (2.5)

(‘ette relation montre que dans le cas non-linéaire, le gradient de la vitesse n’est pas
decomposable en une partie purement plastique et une partie purement élastique,
a moins que les déformations et les rotations élastiques soient suffisamment petites
pour permettre le remplacement de A par le tenseur unité dans le dernier terme. On
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choisit d appeler respectivement L¥ et LY le premier terme et le deuxieéme terme
i membre droit de 1'équation (2.5) :

L = LF+L*P
L¥ = AA™
L” = APPA™
Soient 1 le nombre de systemes potentiels du monocristal et notons Vs = 1,n par gt*)

et ) Jes vecteurs des systemes de glissement dans la configuration C,. La vitesse
sur le svsteme (s) dans cette configuration est notée (). 1l peut étre démontré que :

¥ = pp— = Z;y(S)g(S)ﬁ(S)_

2.2.2 Petites déformations élastiques

Pour les métaux, les déformations élastiques sont toujours tres petites par rapport
a 'unité, tandis que les rotations et les déformations plastiques peuvent étre impor-
tantes. Ceci permet une linéarisation partielle du champ en supposant que les défor-
mations clastiques sont petites devant unité.

Le point de départ est la décomposition polaire du tenseur A (supposé non
singulier)

A=VR,

on R est un tenseur de rotation, V' un tenseur symétrique défini positif de défor-
mation clastique pure. On suppose notamment que :

V=I+e, || <1, (2.6)

et on neglige les termes O(le|) devant 'unité. En introduisant ces deux relations
dans Péquation (2.5), on montre que le gradient de vitesse a pour expression :

L=RR" 143 50gtint)
S
on g == Rg® et n'Y = Rm® sont les vecteurs du systeme de glissement (s)
relativement a la configuration C, et € est une dérivée objective de type Jaumann :
e=¢— RRTe + eRRT,

calenlée avec la vitesse de rotation du réseau cristallin. Les tenseurs de vitesses de
detormation et de rotation plastique ont pour expression :

1 S S ) s s
D" = 3 49(g nt + nlgl),

[V
~1
~—

1 As8)f k) S 8 S
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d ot 'expression du tenseur vitesse de déformation totale :

D =¢+ D,

et la vitesse de rotation totale :

W = RRT + W7,

2.3 Equations d’équilibre

On suppose que le monocristal, soumis a des forces extérieures surfaciques occupe
un domaine Q(t) de frontiere ¥(t) a un instant donné t et on néglige les forces
nmiassigues et les effets de 'inertie. Si on utilise le premier tenseur de Piola-Kirchhoff
S. les equations d’équilibre sont :

divS = o,

SFT == FS7.
Pour compléter les équations cinématiques et les équations d’équilibre, il faut donner
les relations liant contraintes et grandeurs de déformation. La structure des lois de

comportement est déduite a partir de considérations sur les quantités conjuguées
relativement a la puissance développée par les contraintes :

rD=TT:Ef+3 I

on T est le tenseur des contraintes de Kivchhoff, EF le tenseur de Green-Lagrange
défini a partir du tenseur A, IT le second tenseur de Piola-Kirchhoff (relatif a la
configuration Cy) :

T = (detA)A~' o AT,

et X un tenseur des contraintes conjugué au gradient de vitesse plastique sur C, :
Y = (detA)ATa AT

Les quantités ainsi conjuguées suggerent que la loi d’écoulement et la loi élastique
sotent de la forme :

..___P \.__P ——

L = L (¥,0Q)

II = TI(EF)
() est un ensemble de parametres internes définis sur la configuration C; et pour
lesquels des lois d’évolutions doivent étre données.
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2.4 Lois de comportement hyperélastique

2.4.1 Relations générales

Dauns ce paragraphe, on souhaite obtenir la relation entre les vitesses de variation des
deéformations élastiques et des contraintes lors d’un processus élastoviscoplastique,
e partant de la loi générale hyperélastique :
IW(E)
Img=—-, (2.8)
oF
on 11 st le second tenseur de contraintes de Piola-Kirchhoff, W est la densité de
lenergie de déformation élastique par unité de volume dans Cy et E le tenseur de
Green-Lagrange. La forme de W dépend évidemment de la configuration de réfé-
rence. Ponr le cas élastoviscoplastique, on retrouve la méme loi pour la transforma-
tion élastique qui lie la configuration locale relachée C; A la configuration courante
¢
T — oW (E%)
- OEF

ott IT représente le second tenseur de Piola-Kirchhoff associé & C;. On a alors :

(2.9)

IT=)A"0cAT, J=detA (2.10)

ot FF défini par -

1
EF = J(ATA- ).

La dervee temporelle de (2.10) s’exprime en utilisant la dérivée de Truesdell & :

IH=JA"¢AT (2.11)
6=0—-LY —o(L?)" + (trL")o (2.12)
La dérivee temporelle de (2.9) est :
- 821/1/(EE)
IIH=_—_——+:(ATDfA

La derivee de Truesdell & est liée au tenseur de la vitesse de déformation élastique
D% via le tenseur du quatrieme ordre K% :

6 =K?:. D = K¥.(D- D" (2.13)
ot par définition, KE est le tenseur symétrique du quatrieme ordre donné par :

211" E
KE = (detA—l)A(A%AT)AT (2.14)
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2.4.2 Petites déformations élastiques

On souhaite obtenir les relations pour de petites déformations élastiques. On dé-
veloppe W en série de Taylor par rapport a E¥ et en tenant compte que C; est une
contiguration locale relachée donc libre de contraintes, on a :

. 1 1—g
W (EE) = é‘zgklEijEkl + EC”klmnEijEklEmn + ...
d o
W (EE)
m = ”kl + kalmnEmn + .

.y , . = —E
c¢' est le tenseur des constantes élastiques de deuxieme ordre et C™ est le tenseur

des (-on%tantes éldbtiques de troisieme ordre relativement a la configuration C;. Les

tenseurs €8 et ©F sont également symétriques. Nous faisons comme dans ce qui pré-
cede (page 52), 'hypothese que les déformations élastiques sont petites par rapport
a lunité

A=I+¢e)R | |e]| < 1.

La relation (2.14) est alors approchée avec une erreur O(|le||) lorsque ¢ — 0 par :
KE — CE

AN O

z]kl - RlPRJqulen pgmmn*

rog ko lomyng py g variant tous de 1 a 3 et la sommation étant effectuée sur les indices
repetés deux fois.

2.4.3 Milieu isotrope

Dans le cas d'un matériau élastique isotrope, le tenseur des constantes élastiques est

invariant a une rotation pres et a la forme suivante :
ukm )‘61]6km + ,U,((S“ 6]m + 62m5 ) @]km

oit ¢, est le symbole de Kronecker, A et p sont les coefficients de Lamé.

2.4.4 Notation de Voigt

Comme les tenseurs utilisés dans les lois de comportement exprimées dans la confi-
guration de référence sont symétriques, il est avantageux d’utiliser une notation qui
dimminue le nombre d’opérations de calcul. La notation de Voigt associe chaque paire
dmdice d'un tenseur avec un seul nombre :

11 ~1,22~2 33~3, 23~4, 13 ~5, 12 ~ 6. (2.15)
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Ainsi la matrice des constantes élastiques sera donnée par :

E _ E
Ciip = €1

Les composantes des tenseurs des contraintes et des déformations sont remplacées
en utilisant la regle suivante :

& = o1, 2D = (1 + 6;;)D¥,

avec la notation donnée par la relation 2.15. La relation de la théorie linéarisée s’écrit
alor-

- _ E nE

o1 = crD;

et J variant de 1 a 6. Un gain de temps appréciable est réalisé en utilisant cette
relation lors du calcul des composantes du tenseur des contraintes.

2.4.5 Valeurs des constantes élastiques

Pour les différents matériaux cubiques a faces centrées, la matrice c£; a la forme
donnée figure 2.4. Les constantes élastiques c¢q1,¢12 et cqq sont données table 2.1
pour le cuivre et aluminium.

2.5 Lois d’écoulement et d’écrouissage

2.5.1 Loi d’écoulement

On considere quun systeme de glissement possede deux directions de glissement
opposées (ce qui amene a considérer 12 systemes dans le cas des cubiques a faces
centrées par exemple). La relation d’écoulement adoptée pour déterminer les vi-
tesses de ghssement est une loi de type puissance actuellement tres utilisée dans la

< (s) a (T(s)> +(s) -l
")/ = ———;— —
7_( ) T(S)

& «

litterature :

~11 o5t a cission résolue sur le systeme (s). a et ¢ sont des constantes. Si 4¢) = «
at cours de la déformation, alors 7(8) = Tés) et (Tés),y) peut étre considérée comme
une courbe de réference a la vitesse de cisaillement a. L’exposant c caractérise la
sensibiliteé a la vitesse (¢=0 rend le comportement insensible a la vitesse de défor-
mation). La valeur élevée utilisée pour ¢ (de l'ordre de 100) crée une tres forte
non-linéarité au voisinage de Té.s) qui peut étre assimilée a la cission critique du
matenian, Cette équation sera complétée dans la section suivante par une équation

. . . . .. s
d’evolution de la cission critique Tév).
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Figure 2.3: Définition des diverses grandeurs de déformation et des configurations
associees avec la déformation élastoviscoplastique

€11
C12

C12
0

0
0

Figure 2.4: Forme de la matrice des constantes élastiques dans les axes cristallo-
graphiques de métaux a structures cubiques a faces centrées (notation de Voigt)
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2.5.2 Loi d’écrouissage
Introduction

Uine des contraintes imposée est de décrire le plus simplement possible le phénomene
complexe de 'écrouissage des monocristaux monophasés, d’une part pour limiter le
nombre de parametres a identifier, d’autre part, pour réduire le temps de calcul si
cetre o est utilisée dans un code de calcul. En effet le calcul de I’écrouissage s’effec-
tiie dans les routines de plus bas niveaux, qui sont les plus fréquemment appelées et
toui gain de temps a ce niveau se traduit globalement par des temps de simulation
heaucoup plus courts.

Les phénomenes de durcissement latent, les différents stades de durcissement
(stades 1. 1. 1I1 du monocristal) doivent étre décrits. Le durcissement latent consi-
déré est celui qui s’opere sur les systemes latents en déformation monotone. On ne
cherche pas simuler les essais de durcissement latent qui sont des essais discontinus
et ne font pas intervenir les méme phénomenes physiques.

La description de la loi utilise les densités de dislocations comme parametres. Les
densités de dislocations sont des variables d’état et n’exige pas la connaissance de
histoire du matériau comme dans le cas d’une description fondée sur les quantites
de slissement sur chaque systeme.

Cission critique

I expression de la cission critique dépend des densités de dislocations via la relation
suivante : .
N 2
Tg) = ub Za(sz)p(z))

p=1

(2.16)

o ;i - module de cisaillement

e /. module du vecteur de Burgers,

o ' densité des dislocations sur le systeme (p),
e «*7 coefficient d’interaction entre les systémes de glissement (s) et (p)

Les effets d'interactions entre les dislocations de différents systémes sont intro-
chiits dans Pécrouissage via la matrice d’interaction a*?). La revue effectuée par
Michel [M(82] montre cette relation est en bon accord avec les résultats publiés par
différents auteurs.

I est important de signaler que cette relation est préférable a une loi du type :

Tés) = //b \/a,P/)(s) + Z a(sp)p(l)) \ (2[7)
p#s

dans laguelle :
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e le premier terme représente la part d’écrouissage provoquée par les interactions
entre les dislocations d’un méme systeme (s) qui controlent 1'écrouissage en
glissement simple,

e le second terme décrit Peffet sur I'écrouissage des interactions entre les dislo-
cations foréts et le systeme (s).

La relation (2.17) ne permet pas une estimation correcte du durcissement latent
lorsqu’elle est couplée avec la loi de production des dislocations. En effet, le calcul
montre que Pécrouissage devient plus important sur un systeme faiblement actif que
sur un svsteme totalement inactif.

Lot d’évolution des densités de dislocations

Formellement, on peut décomposer le taux de production de dislocations au cours
de la déformation en un terme de production et un autre d’annihilation :

dp'®) dpN\ dp®\~
ot d()(s)) IRCZON A
la quantité de glissement accumulée 8(*) sur un systeme(s) est définie par :

t
0 = [ .
0

['ne expression du taux de production des dislocations a été proposée par Kocks en

1976 [KocT6] :
dp\ " 1
do) ] bLb)

L est le libre parcours moyen. L’expression du libre parcours moyen pour le sys-
teme (s), dans le cas ou le parcours des dislocations est limité par les dislocations
{orets percant le plan de glissement est donnée par :

_ K
\/Zp 4, p®)

on on lait lhypothese que la distance moyenne entre les obstacles produits par un

svsteme (p) est approximativement proportionnelle a (p(®)~2.

L)

I."annihilation, due au glissement dévié, qui se produit lorsque deux dislocations
de signes opposés se rencontrent, est proportionnelle a la densité de dislocations.
[issinan et Mughrabi [EMT79] proposent une expression qui décrit 'annihilation des
dislocations séparées par une distance inférieure a une distance critique appelée y :

dp\ " 2yept
e ) b
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Fimalement la loi d’évolution des densités de dislocations est donnée par :

(s L/ 1 o) (s ,
P = (m —2ycp! )) 5] (2.19)

qui est une forme plus générale de I'équation (1.9). Nous supposerons que cette
relation est valable en stade I, IT et III de déformation. La description du taux de
production en stade I s’effectue en imposant une densité initiale de dislocations p(0)
sur chague systeme. Cette densité fixe la cission critique initiale de chaque systeme :

N 2
&) = b (Z a(s”ﬂ(o)) :
=1
et le libre parcours moyen initial L(0) :
K

N

Lorsque le systeme (p) est le seul actif, on détermine la pente en stade I avec I'équa-

T-((Jp) _ a(pp)/u2b 1 _a p(P)
4(P) ZTé”) L(0) C :

L(0) =

IBIIIEE

L& densite de dislocations de saturation en stade I sur le systéme actif (p) est obtenue
lorsque la pente est nulle :

;= :

sa 2yCL(O)
On obtient donce avec ces équations un stade I, non linéaire. Les valeurs des coeffi-
cients de la loi déterminées par 'identification et la simulation montreront que ceci

est acceptable car la pente obtenue en stade I varie faiblement et la courbe (7,7)
peut etre approchée par une droite.

Matrice d’écrouissage

L expression de la matrice d’écrouissage h®®) liant les variations de contraintes aux
vitesses de glissement sur les systemes se déduit des équations : (2.16), (2.19) et
{(*) i 3
P2 N

)

7-_((:9) — Z h(su)
. | alsw)
}](SU) = ﬁ — p(p) — 2y /)(u)
2\ K ; ¢ VN, aler) ple)
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2.5.3 Commentaires

[ effet de la température apparait d’une part, dans le changement de viscosité du
niatériau qui est obtenu en modifiant les parametres a et ¢ de la loi d’écoulement,
d’autre part dans le taux d’annihilation qui est représenté par 'évolution adéquate
du parametre yo. La simulation de I'effet Bauschinger est impossible car aucun effet
de directionnalité n’a été introduit. En eflet, ’évolution des densités de dislocations
dépend de la valeur des vitesses de glissement mais pas de leur signe.

2.5.4 Identification des coefficients de la loi d’écrouissage
Introduction

I s agit maintenant d’identifier les coefficients des lois proposées dans le but d’effec-
tuer des simulations. On montre tout d’abord par une analyse de stabilité de 'orien-
tation en glissement double, au moyen des équations proposées, qu'un écrouissage
anisotrope du matériau induit une hétérogénéité de déformation.

(‘e qui amene a définir un concept d’anisotropie des matériaux qui n’est pas
fondé sur les résultats des essais de durcissement latent qui sont des essais de chai-
gement non-monotones. La distinction entre matériau isotrope et non-isotrope sera
faite d’apres le comportement observé en traction monotone. En traction uniaxiale
monotone, un matériau qui présente une homogénéité de déformation en glissement
double symétrique et une stabilisation sur la zone de symétrie apreés rotation en confi-
guration de glissement simple initial sera qualifié d’isotrope (durcissement identique
sur les systemes). Réciproquement, un matériau qui traverse la zone de symétrie
apres un glissement simple initial et qui ne présente pas de déformations homogenes
en glissement double initial (partition de I'éprouvette en plusieurs zones) présente
un comportement anistrope : le durcissement est plus important sur les systemes
inactifs que sur le systeme actif.

Pour un écrouissage anisotrope du matériau, il est également impossible d’expri-
mer des relations liant des grandeurs expérimentales aux coefficients de la loi alors
ue ces relations s’obtiennent aisément dans le cas isotrope. Nous nous proposons
de retrouver grace a la loi de comportement proposée, le comportement de maté-
riaux isotropes (durcissement identique sur chaque systeme) dans le cas d’un essai
de chargement monotone et nous montrons comment identifier analytiquement la
lo1 pour ce type de matériau. Les situations que nous voulons simuler constituent
notre cahier des charges

Cahier des charges

I essar le plus pratiqué est Pessai de traction uniaxiale pour lequel il existe des
grandeurs caractéristiques pour des configurations d’essais particulieres.

o La phasc de glissement facile. Un seul systeme est majoritairement actif lorsque
l'axe de traction se situe a l'intérieur du triangle standard. Les dislocations
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ghissent sans rencontrer d’obstacles. I’écrouissage est faible.

[ phase de glissement double. La rotation du réseau a approché 'axe de
traction d’une zone de glissement double et un second systeme s’active. Les
dislocations de ce second systeme produisent des obstacles pour le premier,
ce gui durcit le matériau. Apres une certaine quantité de glissement double,
la densité de dislocations est tres élevée. On observe alors des phénomenes
d’annihilation et de glissement dévié qui conduisent a un écrouissage moindre
i matériau (stade I1T).

Clissement double symétrique initial. Si l'axe de traction est situé sur 'axe de
svmeétrie; le glissement double est amorcé des le début. On rappelle que si le
durcissement est isotrope, la déformation reste homogene dans I'éprouvette,
sinon, on obhserve une partition de I’éprouvette en zones privilégiant soit 1'un
on 'autre des deux systemes actifs.

Dans le paragraphe suivant, on effectue une analyse de stabilité de la rotation en
ghssement double en utilisant les équations de la loi d’écrouissage.

Analyse de stabilité en situation de glissement double symétrique

On considere deux types d’interactions entre les dislocations : interaction entre dislo-
cations d'un meme systeme et interaction entre dislocations de systeme différents.

. ecromssage latent est plus important que 'auto-écrouissage :

o aunto-durcissement, coefficient ap,

e durcissement provoqué par les dislocations autres que celles du systeme (s) :

coeflicient ap > ap.

Nous considérons seulement deux coefficients car 'analyse ne fait intervenir que
denx svstemes de glissement. Ce sont le systeme primaire et le systeme conjugué en
essal de fraction qui présentent systématiquement une interaction de type fort. La

cission eritique est calculée par :

Téis) = pub [appls) + ap Z pl)
uFs

Dais le cas d'un glissement double symétrique. les cissions critiques sur chacun des

svstemes actifs sont calculables en utilisant la relation (2.5.4) :

7'((31) = ub\/ap/)(l) -+ an(Q)
T((;Z) = ,u’b\/aP/)(Q) + an(l)
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Supposons qu'une petite variation de densité de dislocations se produise sur les
svstemes, on a les relations suivantes :

w1 (\/;ﬂ—?))

5,

F T 5K

/! (1
PO ) 3
b K ’

A

[

dans lesquelles on néglige 'effet de 'annihilation car on suppose que le matériau
n'est pas encore tres déformé. Si p(V) devient supérieure a p? :

[)(1) — /){2) + Ap,

: (1 . . , . N 2 . B . .
alors 7, " devient inférieur & 'ré Vet le glissement devient plus important sur le premier

svsteme, Cette variation de cission critique n’est pas immédiatement compensée par
e augmentation de la cission appliquée sur le systeme le plus actif, en effet la
rotation générée par glissement est faible au voisinage de la zone de stabilité et la
cission appliquée 7(Y) reste pratiquement égale & 7(?) au début du phénomene. Cette
situation est donc instable.

('herchons les conditions sur R = ap/ap > 1 pour que le phénomene d’avalanche
ne se produise pas. Le rapport des quantités de glissements est donné par :

: (1) @\ ¢
7 (TL) (loi d’écoulement).

3 = |50
Done
. 2 C c
o e® e _ [ PP (app® + appt))e (2.20)
p(z) /)(1) Tél) p(l)(aPp(l) + an(2))C

Fn introduisant R dans Pexpression (2.20), 'accroissement relatif des dislocations

&

(et B

T S {(R+1)P(2)+RAP]C
O\ FEEY VI N TR POV

|."expression ci-dessus est approchée par -

(1) A -1
P’ A (R_C_l)

. . . ey s e . (1)
lorsque Ap est petit. Pour avoir stabilité sur la zone de symétrie, il faut que ::{—‘p’m <1

(R—l> —1<0
R+1/°¢

SOt
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ce qui nnplique s

c+1 101
1 <R« o
c—1 99
done ap > ap et la relation (2.20) s’écrit :
/)(1) p(2) Y %

5(2) T 1
5 T\ 0
Les densités de dislocations ont tendance a s’équilibrer et rester égales.
Si on suppose que ap < ap dans le cas d’'un matériau a consolidation plus impor-
tante sur les systemes latents que sur le systeme actif, on obtient 'approximation
snivante de I'équation (2.20) :

2

5@\ @

Comme ¢ est 100 (ca 100), si p!) est supérieure & pt¥), tres rapidement le taux de

), Vinstabilité est tres forte.

production de p) devient tres supérieur a celui de p
C'ette analyse montre que pour avoir stabilité en glissement double symétrique, le
rapport enlre durcissement latent et auto-écrouissage doit étre proche de 1.

Rappelons que cette stabilité est observée pour les métaux purs a structure
cubique a faces centrées. Ces matériaux pourront étre simulés en utilisant une forme
isotrope de la loi de comportement que nous proposons.

e résnltat remet en cause résultats observés en durcissement latent, car pour
ces memes matériaux, les essais de durcissement latent révelent une anisotropie
importante. Nous avons déja souligné que les essais de durcissement sont des essais
de chargement non-continus qui font certainement intervenir d’autres mécanismes
que ceux qui se déroulent en déformation monotone. Dans le cas d’une déformation
monotone des structures se mettent en place progressivement dans le matériaux
alors que dans les essais de durcissement latent, on injecte artificiellement, sur une
structure de dislocations pré-existante, une quantité importante de dislocation d'un
autre systeme. Il se produit certainement des phénomenes transitoires, que la loi de
comportement telle qu’elle est proposée ne peut pas simuler.

Dans le cas des métaux impurs, Panisotropie existe et il faut inclure cette carac-
téristique dans la loi en différenciant les facteurs de durcissement latent et d’auto-

ECTOUISsage,
Identification des coefficients dans le cas d’un durcissement isotrope sur
tous les systémes

(ot exemple est traité pour le cas du cuivre pour lequel on dispose de nombreuses
données dans la littérature et qui présente un comportement stable en glissement
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double symétrique lorsqu’il est tres pur [Jao65,GS55]. On suppose que tous les termes
at” de la matrice d’écrouissage sont égaux. on pose :

al?) = o | V(s,p)

Les équations pour lesquelles on souhaite obtenir une valeur des coefficients sont :

Les parametres sont identifiés en utilisant un essai de traction en situation symé-
trique pour lequel, il existe un glissement double initial (voir figure 2.5 et table 2.2).
("es résultats représentent une moyenne pour ’ensemble des auteurs.

ln situation de glissement double symétrique, les cissions critiques et les densités
de dislocations sur les systemes 1 et 2 sont égales. On écrit la cission critique 7¢ et
la densité de dislocation p sans indice qui correspondent a I'un ou l'autre des deux

T = ayiby/2p.

Le taux de production de dislocations sur I'un des 2 systémes actifs, en négligeant
annihilation. est donné par :
L\/p

PZH K
L.a pente initiale en glissement double a pour expression :

svstemes actifs -

drc ap
—_— = — = (‘)
dy V2K "

Dans la littérature, la pente de la courbe (7,7) en glissement double a une pente
0 qui vaut en moyenne u/150.
f.a meme analyse, que précédemment est effectuée en utilisant le libre parcours

(2.21)

moven L sur un des deux systemes actifs dans expression du taux de production
des densités de dislocations. Le libre parcours moyen a pour expression :

LA
N/
(](F‘”’f'
1
p - l)LFy’

torgours en négligeant 'annihilation. En combinant cette derniere relation avec
(2.5, 1] vient :
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Matériau 1 C12 C44
Al 122,21 90,7 | 454
Cu 166,1 | 119,91 75,6

Iablean 2.1 Valeurs des constantes élastiques du cuivre et de 'aluminium en GPa.

80

40

Cission critique (MPa)

! ! { >

0.15 0.3
Glissement accumulé

Figure 2.5: Courbe cission critique 7 en fonction du glissement cristallographique «
obtenue dans le cas du cuivre pur en situation de glissement double

To 1MPa
TII1 25 MP&
Teat 80 MPa
arrr 03'04
O | £ = 300 MPa

150

Tableau 2.2: Grandeurs caractéristiques obtenues pour l'essai de traction
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PPour le cuivre, en stade II, Seeger, en mesurant ’évolution de la longueur des lignes
de glissement, a identifié une relation linéaire entre le libre parcours moyen et 'in-

crément de cisaillement

L=— a =103,
Ay
que Ton introduit dans Pexpression précédemment calculée pour déduire la valeur
de o
@H a
¢ Vb

F.nintroduisant cette valeur dans la relation (2.21), on obtient K.
[identification de y est faite en stade III. A ce stade, la situation est toujours
svinétrique sur les deux systémes et le taux de production est nul & cause de Deffet

de Pannihilation des dislocations.

Teat == aub\/Qv,

p
0= % —2yep

de ces deux equations on extrait yg :

_apb
yc a \/iTsatK

L.a densité initiale de dislocations est trouvée en écrivant la cission critique a l'instant

LR} B
9(0) = auby/12p(0)

Les valeurs sont identifiées a partir des valeurs de la table (2.2) et sont rassemblées
dans la table (2.3). Nous supposons que ces valeurs identifiées & partir d’un essai en
ghissement double, en stade II et 111, restent valables pour la description du stade .
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To 1MPa

| 45000 MPa

b | 2,57x107"m

K 76

Qo 0,72

Vo 2,6b
p(0) | 1,2x10°m™*
L(0) | 0,66x10~°m

Tablean 2.3: Valeurs numériques des coefficients de la loi d’écrouissage dans le cas
ol e matériau est du cuivre pur a comportement isotrope.



Chapitre 3

Méthode des éléments finis dans
le cas du monocristal

3.1 Principe des puissances virtuelles

3.1.1 Formulation lagrangienne réactualisée

La méthode des éléments finis utilise une formulation intégrale équivalente aux équa-
tions d’équilibre et aux conditions aux limites correspondantes. Sous la forme lagran-
gicnne réactualisée! en négligeant les forces volumiques, le principe des puissances
virtuelles s’écrit :

/ (0 + AS) : $LdQ = / (" + As™)ovdy
Q(t)

E(t)

(quelques soient les vitesses virtuelles? §v. §L est obtenu par dérivation temporelle
des vitesses virtuelles. L’intégration est effectuée a I'instant t sur le domaine §(t) et
sir la frontiere ¥(t) de ce méme domaine.

e AS est 'incrément du premier tenseur des contraintes de Piola-Kirchhoff,
o \s™ = s"At est I'incrément du vecteur contrainte nominale,

e o est le tenseur des contraintes de Cauchy,

e t” est le vecteur contrainte de Cauchy.

Afin d’obtenir une forme totalement exploitable du principe des puissances vir-
tuelles, il convient d’exprimer 'incrément AS du premier tenseur des contraintes de

'La formulation lagrangienne réactualisée est une expression du principe des puissances vir-
tuelles obtenue en prenant comme configuration de référence celle correspondant a l'instant t et
en considérant la transformation sur Uintervalle de temps (t, t+At)

“fv estun champ de vitesse tel que dv; = 0 sur X, la frontiere du domaine ol les vitesses sont

nNposées
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Piola-Kirchhoff en fonction de I'incrément du déplacement :
Au = vAt

La derivee du premier tenseur de Piola-Kirchhoff est 1ié au tenseur de Cauchy par
la relation suivante :

S=¢-0LT + otrL (3.1)
Ere mtroduisant I'expression de o déduite de la relation (2.12), page 54 dans la
refation (3.1). on obtient :

S=6+Lo—L'a - o(LF)".

La derivee de Truesdell est fonction du tenseur vitesse de déformation élastique D
via ta loi de comportement hyperélastique selon 1'équation (2.13). L’expression de
S ot reéerite

S:K:DE+L0'—LI’0'—0'(LP)T
Ee introduisant les quantités WF et DP dans la relation précédente, on obtient
S~K!:D+Lo-—-(KEDP — DPo + oD? - WPo + oW?r), (3.2)

Ston note DB a partie symétrique du tenseur g@)n(®) et W) ga partie antisy-
metricue. en utilisant les relations (2.7) et (3.2) on trouve :
S=K" D+ Lo-) (KDY - DVWg oD - Wklg + oW )50,

Dans le cas des petites déformations élastiques, cette relation prend la forme :

S=D:L-Y 4IRW (3.3)

O

R = P DO —DGlg 4 oD6) - WEg + oW,
D, = ‘?51\:1 + 5ik0u

e est le tenseur des constantes élastiques relatives a la configuration C;. La
formie inerémentale de la relation 3.3 est donnée par :

AS =D : (LAY - Y ARG (3.4)

| 'expression de Ay(s) sera calculée en fonction de la dérivée au temps t+/t,
A4 et un parametre compris entre 0 et 1. Pour la valeur 0 les calculs sont faits de
facon totalement explicite, ce qui, compte tenu de la tres forte non-linéarité de la
loi d’écoulement, pose de nombreux probléemes de convergence et impose le choix
"1 pas de caleul tres petit. Le calcul des incréments de glissement sur les systémes
est fait pour 3 # 0, selon le schéma de "forward gradient”, méthode proposée par
Pewce et al [PSN84].
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3.1.2 Estimation des incréments de glissement par la mé-
thode du “Forward Gradient”

La méthode adoptée pour estimer les incréments de déformation est du type "forward
gradient”. Son réle est d’accroitre I'incrément de pas de calcul grace a la prédiction
des vitesses de glissement et une modification conséquente de la matrice de rigidité.
Son principe a été exposé par [PSN84| pour décrire la plasticité phénoménologique
des métaux et utilisée fréquemment pour décrire la plasticité du monocristal [PAN82,
PANS3.NALP85MOS89,MCI1b].

[.'incrément de glissement sur le systeme (s) au temps t est exprimé par :

s (s s
A’Y( )= 71+)At - ’Yt( )

On utilise une interpolation linéaire comme approximation de l’expression précé-
dente

Ay = [(1= B3 + B8 e At

.o parametre 3 peut prendre des valeurs entre 0 et 1. On emploie un développement
en série au premier ordre pour estimer la vitesse de glissement en fin d’incrément :

(o), A

(s)
(s . s Y 5
'h(+)m >y + 97 ) A7l + ) ATé‘) +
t To g

I reportant cette expression dans l'interpolation linéaire, on obtient :

s ~(5) A8 X
Ay = {75 '+ 8 (87(3) A 4 ———7(8) Aré) At.
T t aTC ¢

Compte tenu de la loi d’écoulement utilisée, les dérivées partielles de la relation

précedente ont la forme suivante :
o (TN [
L GO )
C C

§4/(5) (s) !
O acThl
aT(s) 7'(5) Téf) 7'(5)
%) ac |t C (s
PO O s X
o T T

['merément de glissement sur le systeme (s) est alors donné par I'expression sui-

/
» AT AFS)
A = 30 {1 e | 22 - % At. (3.5)
\

7'(3) TCS)

vante
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On peut démontrer que la dérivée par rapport au temps de la cission résolue sur le
svsteme 15) est donnée par :

+Ho = R DE = R . (D — DP) =RY : (D - Z;Y(U)D( )

d'ou 'expression de 'incrément de cission résolue a 'instant t en fonction des quan-
tites de glissement sur chaque systeme :

AT = RO (DAL - Ay DM
La torme dérivée de la loi d’écrouissage est (voir page 60) :
- Z h(su)w(u)]
I.'increment de cission critique est exprimé en fonction des quantités de glissement :

) = SN A Dsga(r)

' reportant Pexpression des incréments des cissions dans la relation (3.5), on ob-
fient un svsteme linéaire d’inconnues Ax(®)

A=
ol | L RG) . (DAY - ZA ¥) Wsgn(r™)] ¢ At
B = gl g 2

que Pon transforme :

SINCIAM = (57 + Q¥ : L)A,

u

aver les notations suivantes :

0 (5)
o B R
QY = T RUAL
" s 1
A (su) — (su) ﬂt,yt (s) ( o )R( s) . D(u) 4+ — h(su)sgn( (u))) At.
C

Daus la suite. on utilise 'expression suivante pour le calcul des incréments de glis-

[Reent o

Ay = (FO + PO L)At

o1l ies notations adoptées sont les suivantes :

f = N
F&) = Y NQu)
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Oun note que si h®* est non-symétrique, alors A% est elle-méme non-symétrique.
(‘ette méthode conduit a chaque pas et pour chaque point d’intégration a résoudre
un systeme 12x12 pour les cubiques a faces centrées et 24x24 pour les cubiques
centrés. Du temps de calcul et de la place en mémoire pour le calculateur sont
économisés en résolvant le systeme linéaire établi pour les systemes dont la vitesse
de glissement est numériquement significative. Nous avons considéré les systemes

dont les vitesses de glissement calculées sont supérieures & 10™9s~1.

3.1.3 Ecriture finale du principe des puissances virtuelles
Lo utilisant la relation (3.1.2) pour 'incrément de la quantité de glissement A~y sur
chaque systeme, I'équation (3.4) est réécrite :

AS =D: (LAt - S (f + F® : LyYRWAt

SO

AS = (D" : L — P)A,

o D = D_Y,RWgF®
P = L, fORC

L.e principe des puissances virtuelles est alors :

1,

L)

D L) 6LdQ:/ A" fvdS
S(t

+ (A 1>:5Ld9+/ tovdS — [ o :6Ld0), (3.6)
Q(t) I(t) Q(t)

o1 e terme entre accolades représente la contribution des forces non-équilibrées a
'mstant t.

3.2 Discrétisation du principe des puissances
virtuelles

3.2.1 Discrétisation

Alin d'utiliser la méthode des éléments finis, il faut discrétiser le domaine en élé-
ments. Dans cette simulation, nous utilisons un élément isoparametrique a 6 noeuds
decrit plus loin. Les coordonnées z1, x4, 3 sont approximées a l'intérieur de chaque
élément par les mémes fonctions d’interpolation que les vitesses :

v = Z Na(r,s,t)va,
A
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r = ZNA(T,S,t)wA,
A

ot 7.s. et tsont les coordonnées canoniques, Ny les fonctions d’interpolation, &, le
vecteur position du noeud A et vy sa vitesse.
On peut exprimer les vitesses virtuelles des noeuds grace aux mémes relations :

6’0 = ZNA(T‘,S,/,)(S'UA.
A

Fn deérvant cette derniere relation, on obtient les gradients des vitesses et des vitesses
virtnelles respectivement par :

5L¢j = ZNAL!’(SUA,Z'

A
Li]' = Z NB,A?vB,i-
B

3.2.2 Systeme linéaire

Lorsquion mtroduit ces relations dans (3.6) page 73, on obtient un systéme linéaire
dont les inconnues sont les déplacements nodaux et dont les membres droits sont les
meretnents des forces nodales :

[K{Au} = {Af}, (3.7)

[Kaglie = A Na,i D} Np,d,
t)

Afai = Ash + [0+ pas,
Asa, = / NaAsidQ,
)
‘X‘;q = NAtidE— TijNA,dea

) Q)

Pa; = (At)/ /PZ'J'NAJdQ,
e

Augp = vrAt.

L application du principe au niveau de 1’élément, conduit & :
e e __
Z Koijve; = Jais
b

ot I\, est la composante relative au noeud a suivant la direction i et au noeud b
suivant la divection j de la matrice de rigidité.
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3.3 Actualisation de la configuration et de 1’état

3.3.1 Introduction

La resolution du systeme linéaire (3.7) donne a chaque itération les déplacements des
noeuds du maillage. Ensuite, il faut actualiser en chaque point d’intégration toutes
les quantités qui dépendent du temps. Deux méthodes d’actualisation ont été utili-
sces. La premiere reprend pour les quantités de glissement, les valeurs estimées par
la néthode de “forward gradient” et calcule explicitement toutes les autres valeurs.
l.a seconde integre selon un schéma implicite toutes équations sauf la loi d’écrouis-
sage qui est traitée explicitement. Ce schéma est proposé par Ortiz (communication
privée).

3.3.2 Actualisation de la configuration

Pour chaque noeud, on calcule les nouvelles coordonnées :

z(t + At) = &(t) + Au.

3.3.3 Actualisation par un schéma explicite : méthode du
“Forward Gradient”

Tontes les quantités sont actualisées selon un schéma explicite utilisant les quantités
deéterminées a 'instant t :
o les densités de dislocations :

1
L)

— 2yop") (t)> A,
¢ le tenseur des contraintes de Kirchhoff :

T(t +AL) = 7(t) + (¢: D~ Wr —tW)At - Y AyOIRE),

e |orientation du réseau :

R(t +At) = (I + WAt — > AyOWER(t),

saul les quantités de glissement qui sont actualisées en utilisant les cisaillements
déterminés par la méthode de “forward gradient” :

A = (f19) f pGs) . L)At
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3.3.4 Actualisation par une méthode implicite

Si g est la fonction d’écoulement du matériau,

(s)
(s T
7():9(W)'
e

L 'equibibre du matériau est atteint si :

406)
() o (BTN
T7z+1 TC,TL-{»lg (At ) .

Par la suite, nous désignerons par G la fonction ¢!, Les variables 7',(1‘21 et Té.i)lﬂ

sont les variables a déterminer en fin de pas et sont obtenues au moyen des relations

stvantes

o /7)., est calculée de fagon explicite :

i = e+ 3. Ay,

e la cission résolue est calculée au moyen de la relation :

Tl(li—)l = Cf+lﬁ7l+l : (g(s) @ ﬂ(s)) = CE ﬁ : I(S)

¢ Je second tenseur de Piola-Kirchhoff IT relatif & la configuration C, est calculé
au moyen des relations suivantes :

II,,, = ¢ :EF_, (3.8)
1
E _ E
En~|—1 - 5(0n+1_1)7
CE., = Al A, (3.9)
An+1 = An(Pn_;l)a (3~10)
(Poy, — P)P7 = Y AL0g0) g o), (3.11)

Avec ces equations, I'actualisation des variables d’état peut étre ramenée & la re-
cherche des Ay™ qui vérifient le systeme

IP(AY ) =y = 7,4, G ) = 0.

Pour resoudre un tel systeme, on développe en série cette fonction autour de la
)

. . ) U
solution exacte, soit Avi :

0= FOA) = FOAM) 4 T A4 ) (A — Aqgt),
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ou - est une matrice jacobienne définie par :

Cect revient a adopter un schéma itératif de type Newton-Raphson, qui converge de
facon quadratique, soit :

Ay =0
TEN AV ALY, — Ayf9) = — fe (A4,

¢

avee pour i de 1 au nombre voulu d’itérations et par définition :

A = 7850 G = o,
J(su) _ af(s) '
t B(A’y(“)) A,Y(u)zA,YE")

»I(S“) — af(S) aTé'S,ZH-l G(A (s)) (s) aG(A’y(S)) 8Tés,ZL+1

SN T RAY@) T Baw)

La dérivée de Tii)] par rapport & Ay(") esy trouvée en utilisant la relation (3.8) :

07751)1 _ 8Cf+1 TI n _ECE | &E __a_cfﬂ L)
Ay Ay 9t CO(AY )

La dérivée de Cfgrl par rapport & Ay est calculée en utilisant les relations (3.9),
(3.10) et (3.11) :

p E
dcn+1

—nh 9

S
CE L(u) I A ()& (s) o 53(8)y—1
3By e EOH 2 Mg o)

3.3.5 Comparaison entre les deux méthodes

I"avantage de cette méthode par rapport a la précédente est le respect total de
Uequilibre du matériau. La solution est atteinte avec une erreur qui diminue de fa-
con quadratique et donc améliore la vitesse de convergence. Il existe cependant des
cas ou le schéma de Newton-Raphson ne converge pas, ce qui est probablement di
a la non-cohérence de la méthode d’actualisation avec le calcul de la matrice de ri-
gidité. Les forces non-équilibrées générées a chaque pas sont alors grandes. Il existe
une meéthode pour intégrer les équations suivant le méme schéma que 'actualisation
fondee sur 'utilisation de tangentes cohérentes pour calculer la matrice de rigidité.
Cetie méthode exige, si on souhaite 'employer, le développement de nouveaux algo-
rithmes et Pécriture de nouvelles routines de calculs que nous n’avons pas entrepris
a cause du temps nécessaire pour une telle tache.
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3.4 Gestion des conditions aux limites de type
mors mobiles

3.4.1 Présentation du probléme

IT'a déja eté évoqué (page 20) la nécessité d’utiliser des mors & couteaux (voir figure
3.1) ponr les essais de traction sur monocristaux. Il est impossible de simuler de
tels objets avec les conditions aux limites classiques en vitesses ou forces imposées
que Pow a avec les éléments finis et une théorie spéciale a da étre développée pour
obtenir les équations supplémentaires correspondant aux degrés de liberté des mors.

Lie mors M est défini par les coordonnées @ x4 d’un de ses points caractéristiques,
la vitesse de translation de ce point v, la vitesse de rotation waq du mors autour
du point caractéristique et la liste des noeuds en contact. On considere que le mors
st objet qui ne peut avoir qu'un mouvement de corps rigide et qu’il ne peut
v avoir de glissement entre les noeuds en contact et le mors. Pour un mors a six
degrés de liberté, on ajoute 6 inconnues au systeme linéaire : les trois vitesses de
translation et les trois vitesses de rotation. Tous les noeuds en contact avec le mors
ne sont. plus des inconnues, les équations correspondantes sont supprimées.

3.4.2 Equilibre du mors
Stun noend A est en contact avec le mors M, sa vitesse est donnée par :
VA = Vm, —}—(.;JMA X (ﬂBA —a:MA)

ou Findicea, désigne le mors M en contact avec le point A. Cette équation peut
etre écrite sous forme matricielle :

{va} = [oma] = [Ral{dom, ],

on

7 [ 0 —(Ta3 — T03)  Ta — Tog Wy
A = LA3 ™ XO3 0 —(@a1 —wo1) | et {om,} = wo
P —(ra2 —To2) a1 — 2o, 0 w3

.o mors est en ¢quilibre si :

Fv = )t
AeM

My = D (@a—ap,) Xts
AEM

ty est la reaction de Péprouvette au noeud A, Fyy et My, sont respectivement la

i

force et le couple au point caractéristique exercés sur le mors par les noeuds en
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Amz Mors
/
L4 e
R G2 R SN
V A \ /B

Eprouvette
Z3
Rotation possible autour de AetB

Figure 3.1: Exemple schématique de mors a couteaux simples pour tirer une éprou-

vette
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contact. \pres quelques calculs, ces équations se mettent sous la forme incrémentale
sulvante

{AFM} = Z{ASA},

AeM

{AMum} = 0 ([Ral{Asa} + [Lal{Awag, }).
AemMm

La matrice [La] est définie par :
Lai; = (Zai — 2ai)taj — (Tam — Tmm )tam0ij

[on itroduisant les expressions du déplacement des noeuds en contact avec les mors
dans I'égquation 3.7, page 74, on obtient 'expression donnant I’équilibre d’un noeud
A qguelconque :

> [Kapl{Aus} + Y [Kas] ({ums} + [Rel{Awmg }) = {AF4)-

BEM BeM

L'incrément {Asy} de la force exercée par le mors M sur le noeud A € M satisfait
a lequation -

Y INagl{Aus} + > [Kas] ({umg} + [Re]{Awry }) = {Asa} + {Apa ).

Bgmt Bem

En mmtroduisant cette expression dans les équations d’équilibre du mors, il vient :

> [Nasl{Au} + Y Y [Kap]({Aunm,} + [Re] {Awnmy })
AEM BgM AEM BEM

={AFm,}+ 3 {pa},

AeM
SN [RANA anl{Aus)
AgM BeM
X Rl B} R S} + Y (LaH A )
={AMu, 3+ D [Bal{pal,

Pour chaque mors M. Ce qui correspond a une équation supplémentaire par degré
de liberte de chaque mors.
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3.4.3 Nouveau systeme linéaire

.o systeme linéaire complet a résoudre est finalement :

e Pour les noeuds n’appartenant a aucun mors,

> [Kasl{Aup} + Y [Kas] ({umy} + [Rel{Awry }) = {Af4 ),

BgMm Bem

e Pour les trois translations de chaque mors M,

> > [Kasl{Aup}+ > D [Kasl({Aung} + [Re]' {Awag, )

AEM BgM AEM BEM

= {AFum }+ Y {pal,

Aem
e pour les trois rotations pour chaque mors M,
/\_: Z [[{A][A’AB]{AUB}
A¢g. M BeM
+ 2 2 [BallKasl({Auny ) + [BR) {Awpy } + 3 {La}{Awnm, }
AeM BeM AeM
= {AMp, 3+ Y- [Ral{pal,
Aem

Les deux dernieres séries d’équations sont écrite pour chaque degré de liberté des
mors. M varie de 1 au nombre de mors de I’éprouvette. En traction ce nombre est
2. LLa prise en compte de telles conditions rend la matrice de rigidité non-symétrique
et impose 'utilisation d’un solveur non-symétrique.

3.4.4 Commentaire

Les mors que nous avons définis permettent d’imposer, si on le souhaite, des condi-
tions aux limites de types mors mobiles mais également d’autres types de conditions
puisqu’il y une latitude pour imposer trois rotations et trois déplacements & des
objets liés de fagon rigide a I'éprouvette. Le traitement d’autres essais (cisaillement,
mors a un seul couteau, etc...) est alors envisageable.
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3.5 Structure algorithmique du programme
informatique

3.5.1 Généralités sur le code

Le code a éte écrit en FORTRAN 77. La structure est modulaire et une attention
particuliere a été porté sur la conservation d'un maximum de généralité afin de
pouvoir imterchanger aisément des routines de calcul. Il est possible, par exemple,
bien quun seul type d’élément ait été utilisé dans la simulation, d’implanter par
I'échange de deux routines d’autres types d’éléments. Les modules concernant la loi
suivent également la meme régle.

Des procédures effectuent en cours d’exécution une sauvegarde réguliere des don-
nées ¢ui autorise une reprise de la simulation en cas d’interruption accidentelle des
calculs. suite a une coupure de courant par exemple. Une sauvegarde des variables
interessantes est également effectuée régulierement pour effectuer un post-traitement
sur ces données et obtenir des informations sur ’état de ’éprouvette en cours de
stmulation : géométrie de 'éprouvette, quantités de déformation, densités de dislo-
cations.

Le programme comporte environ 3800 lignes et représente 140000 octets de code
source. In ensemble de routines a également été développé afin d’assurer le post-
traitement des données.

3.5.2 Algorithme principal

[ alzonthme principal est présenté figure 3.2.

3.5.3 Algorithme du calcul des variables pour un incré-
ment

[alzorithme est présenté figure 3.3.

3.5.4 Informations techniques

Stockage de la matrice On a adopté un stockage de type profil (on retient tous
les ¢léments au dessus de la diagonale jusqu’au dernier élément non-nul). Lorsque les
conditions aux limites sont des mors, la matrice est non-symétrique, ce qui impose la
sauvegarde des parties supérieure et inférieure de la matrice. Dans le cas symétrique,
le solvenr utilise la méthode de résolution de Choleski et dans le cas avec mors,
la methode de Gauss avec recherche de pivot. Tous les termes, pour lesquels le
deéplacement est connu, sont passés au second membre.

Gestion des mors Toutes les grandeurs relatives aux mors sont stockées dans
e zone commune. Les inforlnations retenues sont :
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Début

o Lire les parametres de la simulation : nombre d’incréments, nombre de noeuds,
d’éléments, le pas de temps, nombre de mors...

e Si nouvelle simulation
— Initialiser les données du programmes
e Sinon reprise de calcul
— lire le fichier de sauvegarde
e [ si
o BOUCLE DES INCREMENTS
e Pour i=1 au nombre final d’incréments

— Calculer les variables pour un incrément
~ [diter des informations si nécessaire

— Sauvegarder des données si nécessaire
e ['in pour
e Sauvegarder les informations nécessaires
e Messages d’information

Fin

Figure 3.2: Algorithme principal du programme
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¢ orientation des mors,
e vitesses de déplacement et de rotation

e parametres imposés (vitesse ou rotation, force ou couple).

[l existe egalement un tableau qui affecte un numéro de mors a chaque noeud en
contact avec chaque mors, 0 sinon. Ce tableau est utile pour établir le profil de
la matrice de résolution et pour la construction de cette méme matrice. Tous les
termes pour lesquels le déplacement est connu (déplacement ou rotation imposés)
sont passes au second membre lors de la construction du systeme linéaire.

3.5.5 Le post-traitement des données
Les données disponibles

At de dépouiller les données de la simulation, nous avons mis au point diverses
routimes e traitement des données. Pour chaque simulation, il est possible de vi-
suahser

les 1sovaleurs de chaque composante du tenseur des contraintes,

la courbe (7,7) globale calculée a partir des forces en bout d’éprouvette et du

déplacement global et des formules page 13,

la courbe (7,7) locale en n’importe quel point d’intégration de n’importe quel

element,

la 1race des lignes de glissement sur I'éprouvette.
Pour chaque point d’intégration, pour chaque systeme de glissement : la densité de
dislocations. la cission résolue, la cission critique, le glissement accumulé et 'orien-
tation sont des grandeurs également accessibles.

Les contraintes

[ utilisation des routines de visualisation de MODULEF? pour générer des isovaleurs
imposent le calcul de la valeur des contraintes aux noeuds du maillage. Comme ces
valeurs sont stockées aux points d’intégration, un post-traitement a été développé
pour les extrapoler au points d’intégration. Les contraintes aux noeuds sont déter-
minees en faisant la moyenne des contraintes des éléments dont le noeud fait partie.

Nelt
o d= ! E o
noeu Nelt 61=1 9

Nelt est le nombre des éléments auxquels le noeud appartient, o est le tenseur
de contraintes dans I’élément el et &,,,..q4 est le tenseur moyen obtenu au noeud
consdére.

IMODULEFT est une bibliothéque de programmes consacrés & la résolution par la méthode des
éléments fims de problemes généraux. La bibliothéque est constituée des programmes de chacun des
utilisatenrs. La nature modulaire de la bibliothéque permet la modification ou I'ajout de routines
de 2aleuls et de visualisation.
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La courbe (7,7) locale

Le courbe locale de cission critique en fonction du glissement résolu est obtenue en
extrayant en un élément choisi, en un point d’intégration choisi les valeurs de la cis-
sion critique et du glissement accumulé. C’est une information locale qui ne témoigne
pas du comportement moyen du monocristal. En un point particulier du monocris-
tal. il peut y avoir du glissement simple alors que ’éprouvette est en moyenne en
glissement double sur ensemble des éléments.

La courbe (7,7) globale

(‘ette courbe est obtenue en calculant les forces en bout de I’éprouvette et la défor-
mation longitudinale. On utilise alors les formules (1.3) et (1.4) de la page 13 en
glissement simple. Le calcul en glissement double se fait en utilisant les formules
{1.5) et (1.6). Il faut considérer cette courbe comme une information moyenne. Cest
Iimtormation qui peut étre comparée aux courbes données de la littérature. Le choix
de la zone déformé pour le calcul de la déformée longitudinale est épineux. Nous
avons choisi de considérer la portion de I’éprouvette dans laquelle les quantités de
ghissement sont homogenes.

Le tracé des lignes de glissement

Le trace des lignes de glissement est une présentation des résultats pratique pour la
comparaison avec les résultats expérimentaux. On donne ici le principe de la détermi-
nation. La face de I’éprouvette est composée des faces triangulaire des éléments.Pour
chaque élément, on recherche I"équation de I'intersection du plan de glissement avec
la face triangulaire de I'élément (les faces triangulaires des éléments composent la
face de I'éprouvette voir figure 3.4). On vérifie ensuite que la direction de glissement
n'est pas parallele a la face car sinon, il n’y a pas de production de marche a la
surface de I'éprouvette. La partie de la droite contenue dans la face triangulaire est
senle tracée. On donne ici algorithme de résolution d’une telle méthode.

e n et g sont la normale et la direction du systeme de glissement.

Py. P,. Py sont les trois sommets de Ja face triangulaire de ’élément contenue
dans le plan 2,2,

o [% est le centre du triangle

st 3. projection de g sur x3, est différent de 0 alors la trace est visible, sinon elle ne
Pest pas.

On recherche I'intersection de la trace du plan dans z;z, définie par Py + A\@
avee les droites D1 = 1,3 définissant le contour de 'élément dans le plan zyz,. T a
pounr composantes (—gz,¢1,0). La droite D; est définie par P; + Ag10;, w; est donnée
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Début
e Caleuler la matrice de rigidité
e Resoudre le systeme [R]{Au} = Af
e Actualiser les parametres des mors
o Actualiser la géométrie de I'éprouvette
o Actualiser les variables stockées en chaque point d’intégration

Fin

Figure 3.3: Algorithme de calcul des variables pour un incrément

Plan de glissement

Trace du plan '
de glissement

.
Face de I'éprouvette

.

Figure 3.4: Trace d’un plan de glissement sur une face de I’éprouvette
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par PP, ou Py = Py pour le cas particulier du dernier segment. Pour chaque aréte
du contour, ces intersections sont déterminées par la résolution du systeme :

-
i

/\11'7‘7 = /\Qi’lb‘i '+‘ P()P

Pil - PO] —w,'l Uil Pi] - P01
D
]iz—Poz —Wyy Uiz Py — Py,
/\15 - /\Qi -
det det
vy —W;
det — 21 11
Vyg —Wiy

On considérera les intersections pour lesquelles Ay, est compris entre 0 et 1, auquel
cas I'intersection se trouve sur le segment PP, y;. Cette méthode permet le calcul de
denx intersections de la trace du plan avec la face de I’éprouvette pour un élément
considéré. Ces coordonnées sont passées a MODULEF qui se charge du tracé sur la
face correspondante.

Données diverses

l.es valeurs des variables en chaque point d’'intégration sont sauvegardées périodi-
quement. Il est possible d’extraire par élément et par point d’intégration les valeurs
prises an cours de la simulation par la cission critique, la cission résolue, 'orien-
fation. les densités des dislocations, les composantes du tenseur des contraintes de
Canchy.
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Chapitre 4

Simulation de ’essai de traction

4.1 Description de 1’éprouvette

4.1.1 L’élément fini utilisé

[’éprouvette est maillée au moyen d’éléments prismatiques a 6 noeuds et deux points
d'intégration. Ces éléments sont assemblés 4 par 4 pour former des cellules parallé-

pipediques.

4.1.2 Maillage de I’éprouvette

L eprouvette de traction est maillée au moyen des cellules décrites au paragraphe
precedent et a une forme parallépipedique. Les faces triangulaires des éléments cons-
tituent la face principale de 'éprouvette. La normale de cette face est 5. La direction
de traction est colinéaire a zy. Les dimensions de I’éprouvette sont : L la longueur
(direction 1) 5 1'la largeur (direction @) et e I’épaisseur (direction z3). Un exemple
de maillage est donné figure 4.1. Le maillage est réalisé de facon automatique par
programme. La largeur de bande de la matrice du systéme linéaire est minimisée si
les munéros des noeuds sont incrémentés d’abord dans les directions qui comportent
le moins d’éléments'. Dans le cas de I’éprouvette présentée, on numérote suivant 3,

puis 2 et |,

4.1.3 Les conditions aux limites
Les différents types de conditions aux limites

Les conditions aux limites s’appliquent aux noeuds d’extrémités de ’éprouvette,
c'est-a-dire les noeuds d’abscisse nulle et les noeuds d’abscisse L. Dans ce chapitre,
trois types de conditions aux limites ont été utilisées :

['ne mauvaise numérotation peut doubler les temps de calcul

91
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- mors fixes - on impose aux noeuds une vitesse v; suivant la direction z; et une
vitesse nulle suivant les deux autres directions.

2 mors a double couteaux - Les noeuds d’extrémités sont en contact avec un
mors dont la vitesse suivant z; est v; et dont les rotations sont libres autour
de iy et a3 : tous les autres degrés de liberté sont supprimés.

3 la vitesse des noeuds d’extrémités suivant la direction z; est imposée ; tous les
antres degrés de libertés ne sont pas imposés.

Conditions de type mors fixes & chaque extrémité

e Ponr chaque noeud I du maillage

Si X(1.I) =0 (noeud sur la petite face gauche)
* vitesse imposée 0 dans les trois directions
Sinon si X(1,I)=L (noeud sur la petite face droite)
+ Vitesse imposée 0 suivant la direction x5 et z5
+ Vitesse imposée v, suivant

['in 81
e |11 pour

Ces conditions correspondent au cas expérimental oli on tire sur I’éprouvette avec
des mors fixes. Les tétes de ’éprouvette sont maintenues dans 'axe de traction et
ceci génere des efforts parasites consistant en un effort tranchant T perpendiculaire
a laxe et en un couple C.
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Conditions de type mors & double couteaux a chaque extrémité

Conditions sur les noeuds d’extrémité :
e Pour chaque noeud I du maillage

— Si X(1,]) =0 (noeud sur la petite face gauche)
* Le noeud € au mors 1

~ Sinon si X(1,I)=L (noeud sur la petite face droite)
* Le noeud € au mors 2

— Fin si
e [I'in pour
C‘onditions sur les mors :
e Pour le mors 1 (mors gauche)

— Vitesses imposées 0 suivant les trois directions
~ Vitesse de rotation imposée 0 autour de x;

— Couples nuls autour de z, et x5
e pour le mors 2 (mors droit)

— Vitesses imposées v; suivant
~ Vitesse imposée 0 suivant la direction x5 et x5

— Vitesse de rotation imposée 0 autour de x,

Couples nuls autour de z, et x4

Cles conditions qui sont proches de celles appliquées expérimentalement sont desti-
nees a minimiser Peffort tranchant a Pintérieur de 'éprouvette.
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Vitesse imposée suivant la direction de traction

Conditions sur les noeuds d’extrémités :
e Pour chaque noeud I du maillage

St X(1,I) =0 (noeud sur la petite face gauche)
* vitesse imposée () suivant x;

Sinon si X(1.,I)=L (noeud sur la petite face droite)
+ Vitesse imposée vy suivant x;

Fin si
e | pour

Pour ces conditions aux limites, le maintien dans ’axe des tétes de ’éprouvette est
supprime. L'effort tranchant est nul et de ce fait, on diminue 'influence des condi-
tions anx limites. Ce type de conditions sera utilisé pour la comparaison de divers
essais dont on fait varier les parametres. [’avantage d’une telle procédure est que les
matllages ntilisés sont plus petits donc le temps de calcul est diminué, par contre, on
s'cloigne des conditions réelles d’essai. Pour le cas ou ces dernieres conditions sont
utilisees. seule la position relative des courbes simulées sera obtenue.

4.2 Ajustement des parametres et tests numé-
riques

Le programme a été testé pour divers cas pour lesquels on connait les solutions
analytiques. Les résultats concordent. Il faut également effectuer quelques tests pour
choisir les parametres d’entrée. Nous avons essavé d’ajuster au mieux les parametres
suivants ¢ incrément de déformation par pas, valeur du parametre 3 de la méthode
[orward gradient et la valeur du critere de filtrage sur les systemes de glissement.
Tous ces parametres ont une influence sur le temps de calcul et sur la précision, il
immporte done de trouver le bon compromis.

4.2.1 Incrément de déformation par pas

Pour comprendre la limitation effective du pas de déformation, il faut considérer
Fexemple d'une éprouvette en cisaillement dans un plan parallele aux bords de
Féprouvette sur lesquels est imposée la sollicitation. Pour obtenir une telle confi-
guration. on choisit de prendre les axes [110],[111] et [I112] (voir figure 4.2). Dans
ce cas un seul systeme suffit pour accommoder la déformation. Ce résultat doit étre
retrouve par le programme.

On montre ici que si les incréments de déformation par pas de calcul sont trop
orands. la simulation peut faire intervenir d’autres systemes.
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!

Figure 4.1: Représentation de I’éprouvette, exemple de maillage

Sens du cisaillement

Figure 4.2: Configuration de glissement simple en cisaillement
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On suppose qu’a ’état initial les déformations plastiques et les contraintes sont
nuiles. Le processus de calcul du programme est le suivant : Le programme calcule les
déplacements puis actualise les contraintes, les quantités de glissement et les autres
parametres. Si on effectue un pas de déformation, sans vitesses plastiques initiales,
la determination de I’état de contrainte est faite en utilisant la loi élastique (pas de
systemes actifs). La contrainte sur le systeme 1 le plus sollicité vaut :

= pAy

= ful~y
sur le systeme le plus exposé apres 1. f, le facteur de Schmid, vaut 0.667 dans cette
configuration.
St A > i(T alors, au pas suivant, le programme détermine que deux systémes sont
actits et détermine des déformations de 1’échantillon qui ne sont pas correctes car la
déformation doit étre accommodée par un seul svsteme. L’incrément de déformation

doit étre inférieur a :
TC

uf = 75.109%0.667

Tous les problemes sont élimininés lors de la simulation en prenant un incrément

~2107°

par pas de 2.107% On a constaté que les simulations ne sont pas meilleures si on
prend un pas de 1077,

4.2.2 Choix du parametre 3

St 7 =0 alors le schéma utilisé est explicite et nécessite des pas beaucoup plus petits
(50 fois plus petits) pour I'obtention de la solution. Les études classiques montrent
que 3 = 0.5 garantit la meilleure précision et une stabilité inconditionnelle. C’est la
valeur que nous avons adoptée.

4.2.3 Valeur du critere de filtrage sur les systémes

Du fait de la non-linéarité de la fonction qui permet de calculer la vitesse de glisse-
ment en fonction de la cission résolue et la cission critique, la vitesse est quasiment
nulle sur le systeme des que 7 devient inférieur a 7o. Pour diminuer les temps de
caleul ¢pusont déja tres longs, il est judicieux d’imposer un filtre sur les valeurs
tres taibles des vitesses de glissement. On évite de résoudre les systemes 12x12 de la
mcthode forward gradient en chaque point d’intégration. Si la valeur de coupure de
la vitesse est fixée a 107°%™! en prenant a=10"2 et ¢=100 dans :

s(2)

on trouve que 7 doit étre inférieur a 0,37¢. C’est cette derniére condition qui est
utilisée pratiquement pour déterminer si un systeme doit intervenir dans la simula-
tion.

T c—]

TC
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4.3 Simulation d’essais de traction sur les mono-
cristaux dans le cas isotrope

4.3.1 Eprouvettes : conditions aux limites et orientation

I ¢éprouvette a une longueur L=30mm, une largeur de I=1mm et une épaisseur de
e=0.2 mm. La largeur et I'épaisseur ont été réduites de facon a minimiser les couples
dans éprouvette.

Deux orientations sont testées dans cette partie. La premiere est une orienta-
tion qui favorise un glissement double symétrique initial dans ’éprouvette (axe de
traction colinéaire a [112]), la seconde est une orientation qui favorise un glissement
simple a I'intérieur de I'éprouvette (axe de traction colinéaire a [125]). Les axes z; et
2 sont choisis pour que le vecteur de Burgers et la normale au plan du premier sys-
teme soient contenus dans un plan de normale a3, c'est-a-dire, dans un plan parallele
a la plus grande face de I’éprouvette (tableau 4.1).

lLes conditions aux limites sont de types mors a double couteaux. Le maillage est
douné figure 4.3. Les coefficients de la loi de comportement sont ceux donnés dans
la table 2.3. Les systemes actifs prédits par une analyse au moyen des facteurs de
sSchimd sont donnés table 4.2.

4.3.2 Analyse des résultats pour I’éprouvette orientée
pour le glissement double

Courbes (7,7)

On présente la courbe obtenue de facon globale et la courbe locale au niveau
dun element central de éprouvette (figure 4.42).

Les valeurs mesurées sur la courbe locale correspondent avec celles utilisées pour
Iidentification. On note le bon accord entre la pente initiale de la courbe simulée
(290 MPa) et la valeur de la pente utilisée pour 'identification du modele (300 MPa).
A partir d’une certaine densité de dislocations sur les deux systémes actifs, "anni-
hilation est non-négligeable et la courbe s’infléchit fortement (stade III). La courbe
globale est située en dessous de la courbe locale car il se produit une localisation
progressive de la déformation au centre de ’éprouvette.

On donne figure 4.5 I’évolution des densités de dislocations sur les systemes actifs.
Les densités des deux systemes restent égales durant toute la déformation.

“Nous utilisons trois types de courbes. Pour les repérer, nous avons associé I’abréviation CL aux
courbies locales, CGS aux courbes globales calculées en glissement simple et CGD pour les courbes
calentées en glissement simple puis double ou directement en glissement double.
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113

(2

001 011

Figure 4.3: Maillage de 'éprouvette en traction et orientations initiales

.'L'} ) I3
Orientation 1 | [112] | [110] | [111].
Orientation 2 | [125] | [210] | [121]

Tableau 4.1: Orientations des éprouvettes
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(011]

Orientation | Nature du glissement | Direction de | Normale au plan
glissement de glissement
1 double initial [101] [111]
[011] (111}
2 glissement simple (101] (111]
puis
glissement double [101] [111]

[TT1]

99

Tableau 4.2: Systemes de glissement actifs dans le cas des deux orientations choisies

CISSION RESOLUE (MPa)

Figure 4.4: Courbes (r,7) simulées en glissement double dans le cas isotrope

85.

51.

34.

17.

CL

” % ceo

pente 290 MPa

0.00 016 0.32

0.43 0.64

GLISSEMENT ACCUMULE
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4.3.3 Analyse des résultats pour D’éprouvette orientée
pour un glissement simple initial

Les différents stades de la déformation

[.c svsteme initialement actif est effectivement celui prédit par la loi de Schmid. Au
cours de la phase de glissement simple, axe de traction se rapproche de ’axe [113]
a canse de la rotation du réseau due au glissement du premier systeme. Dans les
éléments pres des mors, il existe un glissement multiple sur deux voire trois systemes.
A mi-parcours entre I'axe [125] et l'axe [113], le systeme secondaire entre en
activité. Toutefois son activité est moins importante que celle du premier systeme.
Une tres faible activité existe sur des systemes autres que le systeme secondaire
(~ > 1077,
Lorsque I'axe [113] est atteint, ’axe de traction se déplace sur la zone symétrique
[001[TT1] en direction de Paxe [112]. La densité des dislocations augmente sur les
deux systemes de facon similaire, jusqu’a ce qu’elle se stabilise pour cause d’annihi-
lation. On donne tableau 4.3 les grandeurs caractéristiques simulées pour cet essal.

Courbe i7.4) locale

| "éprouvette présente une zone homogene de déformation sur environ 15 mulli-
metres (longueur totale initiale 30 mm). On présente figure 4.6 le tracé d’une courbe
(7.~ locale obtenue en extrayant les valeurs en un point d’intégration situé au centre
de 'éprouvette. Les trois stades expérimentaux apparaissent sur cette courbe.

I .a pente du stade I est 14 MPa. Pour un déformation de 0,14 on releve dans les
éléments centraux une activité de 1007 sur le systeme (111)[101]. Cette activité,
probablement due aux contraintes supplémentaires générées par les conditions aux
limites. reste de cet ordre de grandeur durant le reste de la simulation.

La pente du stade 11 est 175 MPa. Cette valeur est plus faible que la valeur
trouvée lorsque le glissement est double initialement. Le glissement double démarre
avant que 'axe de traction se trouve sur la zone de symétrie a cause de la viscosité
el des contraintes supplémentaires a l'intérieur de 'éprouvette. Son activité n’est
cependant pas aussi importante qu’en glissement, double symétrique, ce qui explique
que la pente du stade I soit plus faible.

Courbes (7. +) globales

On dispose de deux types de formules pour calculer les courbes (glissement simple
ou giissement double).

Dans ce cas (voir figure 4.7), on constate que les formules établies pour le glisse-
ment simple (1.3) et (1.4) conviennent a la description du stade I en prenant pour
[. I longuenr homogene de déformation (15mm).
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Figure 4.5: Evolution des densités de dislocations pour l’éprouvette orientée en glis-
sement double en fonction de la déformation

point | (1 | 4 ptt) p(2) écart | écart
(MPa) m™? m™? 125 | 113
0 0 0 | 1,2x10° | 1,2x10° 0 7,7°
1 6 0,15 | 5,3x10™ | 1,2x10° | 3,1° | 4,3°
5 31 | 05 | 85102 | 7,9210% | §,1° | 0,6°
3 65 0,74 | 2,710 | 2,710" 2°

Tableau 4.3: Grandeurs caractéristiques simulées pour I'éprouvette orientée [125]
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GLISSEMENT ACCUMULE (G ER SYST. ACTIF)

Figure .6: Courbe (7,7) simulée locale pour une éprouvette orientée en glissement
simiple initial et le cas isotrope
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Figure 4.7: Courbes (7,7) simulées globales pour une éprouvette orientée en glisse-
ment simple et la loi isotrope
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Des que le glissement double apparait dans ’éprouvette, la courbe de glissement
simple n'est plus adaptée a la description du comportement donné par la courbe
locale. Lorsque deux systemes sont actifs. la courbe globale est calculée au moyen
des formules (1.5) et (1.6). Les deux courbes locales et globales ne se superposent
pax tout a fait. La superposition exacte est cependant possible en jouant sur le
choix de la longueur homogene de Iéprouvette et sur la détermination du moment
ot 'éprouvette passe en glissement double. 1l est difficile de donner une régle quant
an choix de ces deux parametres car leur détermination est plutdt subjective.

Evolution des densités de dislocations

On donne figure 4.8 I'évolution des densités de dislocations primaires et secondaires
au cours de la déformation pour un élément central de I"éprouvette. En stade I, la
densité de dislocations est plus importante sur le premier systéme qui est le seul
actif. Le second systeme entre en activité pour v(!) ~ 0,15. On constate que cette
activite se traduit sur la courbe (7,7), figure 4.6, par une augmentation de pente.
La pente continue d’augmenter jusqu'a la valeur de 4 ~ 0,5 qui correspond a
Parrivée de l'axe de traction sur la zone de symétrie. Pour ce point, les densités de
dislocations sont quasiment égales. Une fois cette configuration atteinte, les densités
de dislocations restent égales et la pente de la courbe (7,7) décroit (stade III).

Evolution de ’orientation

I, axe de rotation est initialement I'axe [125]. Lors de la déformation, il évolue vers
"axe [T13]. Lorsque cet orientation est atteinte, I'axe de traction se déplace sur la
zone de symétrie [001][T11] vers [T12]. 1l faut noter que Pactivité du systeme conjugué
se produit avant 'arrivée de I'axe de traction sur la zone de symétrie. Les points
caractéristiques du tableau 4.3 sont repérés sur la figure ou est tracée I’évolution de
Paxe de traction dans le triangle standard, a partir de sa position initiale (figure
4.4

Evolution de la contrainte de traction a 'intérieur de I’éprouvette

Glissement simple En glissement simple on constate (figure 4.10) que la con-
trainte de traction calculée n’est pas homogene a l'intérieur de ’éprouvette. Malgré
les mors a double couteaux, il existe une dissymétrie de la contrainte longitudinale
qui provoque un couple a 'intérieur de 'éprouvette. Ce couple génere un effort tran-
chant perpendiculaire a Paxe qui favorise I'activité de systémes autres que le systeme
primaire et notamment du systeme secondaire dont I'activité démarre avant I'arrivée
de Taxe de traction sur axe de symétrie®.

“I.e sens du couple dépend de la valeur de I’angle y entre I’axe de traction et la direction de
ghssement du systéme primaire. Trois cas sont A considérer :

\ > 1/4, le couple défavorise le systéme secondaire,

\ = 7/4. le couple est nul dans ’éprouvette,
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Glissement double En glissement double, comme la situation est symétrique, la
contrainte longitudinale devient homogene a l'intérieur de 'éprouvette (figure 4.10)

Forme macroscopique de I’éprouvette, lignes de glissement

Nous sommes capables de visualiser a divers stades de déformation, les lignes de
glissement et la forme prise par le maillage (figure 4.11). On note que la simulation
montre que pres des mors plusieurs systemes sont nécessaires pour accommoder la
déformation.

4.3.4 Conclusions

(es essais valident 'approche que nous avons eue du comportement du monocristal
a travers la loi d’écrouissage que nous avons élaborée et la modélisation mécanique
adoptée. Ils rendent compte qualitativement du comportement du monocristal (les
stades 10 IT et I11 sont simulés avec des ordres de grandeurs corrects). Nous avons
acces a dautres informations (évolution des densités de dislocations, évolution de
'orientation, contraintes a l'intérieur de ’éprouvette) durant 'essai, ce qui constitue
une aide pour comprendre les phénomenes inhérents a cet essal.

4.4 Influence des parametres de la lois sur les
courbes (7,7)

Oun souhaite obtenir des informations sur le comportement de la loi en fonction des
parametres suivants :

la distance d’annihilation Y

ta variable K du libre parcours moyen,

le rapport ap/ap.
On donne dans le tableau 4.4 les différentes valeurs des parametres pour chaque
courhe numérotée. Pour chaque figure on donne les courbes locales (obtenues en
extravant les valeurs en un point d’intégration), les courbes globales en glissement
simple (obtenues avec les formules (1.3) et (1.4)) et les courbes obtenues en glis-
sement simple puis double (obtenues avec les formules (1.3) et (1.4) en phase de
glissement simple puis les formules (1.5) et (1.6) en phase de glissement double).

4.4.1 Description de 1’essai utilisé

Pom ces essais, pour lesquels on souhaite obtenir des informations sur I'influence des
parametres de la loi de comportement, on utilise une éprouvette a 16 noeuds et les

\ < 7/4, le couple favorise le systéme secondaire.
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16
StadeI Y, =0,16 13@ (MPa)

Stade II ¥, =0,50

Figure 4.10: Isovaleurs de la contrainte longitudinale & I'intérieur de 'éprouvette en
stade | er stade II

yc (m) K| ap ap | Numéro | figure
5x1071% | 76 | 0,520 | 0,520
8x10~'° | 76 | 0,520 | 0,520
9.67x1071° | 76 | 0,520 | 0,520
11x1071° | 76 | 0,520 | 0,520
9,67x1071Y [ 90 | 0,520 | 0,520
9,67x1071° | 76 | 0,520 | 0,520
9.67x10~1% | 50 | 0,520 | 0,520
9,67x10~1° [ 76 | 0,520 | 0,520
9,67x1071° | 76 | 0,520 | 0,620
9,67x1071° | 76 | 0,520 | 0,720

—

4.13

4.14

4.15

L DD W N W N

Tableau 4.4: Valeurs des différents jeux de coefficients
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glissement
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conditions aux limites du type vitesse imposée seulement suivant I'axe de traction
(voir page 92) Les raisons de ce choix sont :
économie de temps de calcul sur des essais répétitifs que I'on souhaite seule-
ment comparer,
diminution de Ueffort tranchant dans I’éprouvette qui se traduit par une faible
influence des conditions d’essais (géométrie de I'éprouvette, effet des conditions
aux limites).
[orientation est [125] qui permet d’avoir une phase de glissement simple au debut
de la déformation (voir table 4.1 et table 4.2, page 96). Sur la figure 4.12, on montre
allure des courbes (7,7) obtenues avec ces conditions. Sur le méme graphique les
courbes locale, globale obtenue en glissement simple et globale obtenue en glisse-
ment double ont été rassemblées. Pour de telles conditions, les trois stades sont plus
marqués que pour I'éprouvette que nous avons présentée page 95.

4.4.2 Influence de la distance d’annihilation

Les résultats sont présentés sur la figure 4.13. Ces résultats montrent que plus y, est
faible, plus le stade IIT est retardé. Ce qui est physiquement, un comportement cor-
vect. plus la distance d’annihilation est importante, moins la densité de dislocations
pent se stabiliser.

4.4.3 Influence de la variable K (taux de production des
dislocations)

O1 constate linfluence directe de la valeur de K sur la pente initiale en stade IL.
les résultats sont présentés sur la figure 4.14

4.4.4 Influence de ’anisotropie

Les résultats sont présentés sur la figure 4.15. Le stade I est plus long lorsque 'aniso-
tropie est plus élevée. L'évolution des rotations montre que I'axe de traction ne reste
pas sur la zone de stabilité et le traverse en direction de [101].

4.5 FEffet de ’orientation initiale

Ponr cette étude, nous avons utilisé 'éprouvette définie page 95. Les courbes (7,7) de
trois essais avee des orientations initiales différentes a I'intérieur du triangle standard
sont rassemblés. Les deux premiers résultats sont donnés par les deux simulations
présentees page 95.

La premiere orientation est une orientation de glissement double ([T12]) sans
phase de glissement simple.
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La seconde est relativement proche de la zone de symétrie [001][111] (orientation
[T25]. On rappelle que dans ce dernier cas la courbe (7,%) présente les trois stades
habituellement observeés.

l.a troisieme simulation est effectuée sur une éprouvette avec un axe de traction
[1:34] asscz éloigné de la zone de symétrie [001][I11]. Dans ce dernier cas, le stade I
est tres allongé et la pente du stade II plus faible que pour l'orientation [125]. Les
orientations initiales de chaque éprouvette sont données dans le tableau 4.5 et les
courbes obtenues pour un élément au centre de 1’éprouvette sont présentées figure
1.16G. Cles courbes sont comparables aux courbes expérimentales de Franciosi [Fra84]
{voir figure 4.17).

4.6 Influence des conditions aux limites

Une simulation a été faite sur I'éprouvette définie page 95 avec l'orientation [125]
en ntilisant les conditions de type mors fixes & chaque extrémité. Cette simulation
pent étre comparée a la simulation dans les méme conditions avec des mors a double
couteaux. Les courbes (7,7) pour les deux types de conditions aux limite sont don-
nées ligure 4.18. On constate que les courbes sont confondues, ce qui montre pour la
géométrie de I'éprouvette considérée que les influence des conditions aux limites ont
une influence négligeable sur les résultats lorsque I'éprouvette a une grande longueur
relativement a ses directions transversales.
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X1 Xo Xs | Numéro
[T12] | [110] | [(111] 1
[125] | [210] | [121] 2
[134] | [752] | [111] 3

Tableau 4.5: Orientations initiales pour les différentes simulations
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Figure 4.17: Courbes de traction pour des essais de traction sur du cuivre [Fra84]
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4.7 Conclusions

Dans ce travail, nous avons atteint l'objectif présenté au début de ce rapport qui
est. d'une part, la réalisation d’un code éléments finis capable de simuler le compor-
tement de monocristaux ou d’agrégats cristallins métalliques a structure cubiques,
d’antre part, la formulation d’une loi de comportement du monocristal monophasé
veprésentant correctement les phénomenes complexes se produisant lors de la défor-
mation

Le code de siimulation réalisé est fondé sur une description mécanique rigoureuse
des deéformations du monocristal. La déformation par glissement de dislocations qui
mipose lutilisation de lois d’écoulement tres fortement non-linéaires et des con-
ditions aux limites spéciales (type mors a double couteaux pour la traction par
excrple} a nécessité le développement d’algorithmes spéciaux. Le code, de nature
tres modulaire, permet I'intégration de différentes lois de comportement et constitue
e outil pour les tester.

La formulation de la loi de comportement est relativement simple mais cependant,

la plupart des aspects physiques intervenant dans la déformation du monocristal y
sont mclus :

nature cristallographique du glissement,

imteraction entre dislocations de différents systemes,

genération et annihilation de dislocations,

libre parcours moyen de chaque systeme de glissement,

seitl d’écoulement au voisinage duquel les vitesses de glissement des disloca-

tions sont significatives,

viscosite du matériau.
I est facile d’obtenir des valeurs pour les coefficients intervenant dans cette loi si
on considere que le matériau est isotrope. Un jeu de coefficients est proposé pour
du cuivre pur considéré isotrope. L’isotropie (écrouissage identique sur chaque sys-
teme an cours de Ja déformation) est définie & partir de considération de stabilité en
traction nuniaxiale monotone. Une analyse a montré qu’une stabilisation de 'axe de

116
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traction sur une zone stable géométriquement ne peut étre obtenue que si I'écrouis-
sage sur le systeme actif et I’écrouissage des systemes latents ont la méme valeur.

C‘ependant pour des matériaux au comportement “stable” en traction uniaxiale
monotone, notamment a faibles taux de prédéformation, des rapports de durcisse-
ment latent importants (parfois 3 a 4) ont été mesurés par certains auteurs au moyen
dessals de durcissment latent.

(‘ette étude remet en cause la transposition que l'on fait habituellement des
resiltats obtenus avec des essais de durcissement latent (chargement discontinu) a
I"analyse de I'essai de traction (chargement monotone). Les essais de durcissement
latent présentent des effets transitoires inhérents a la nature discontinue de essal
gui ne se produisent pas en traction monotone. La loi que nous avons développée ne
permet pas, a priori, de simuler de telles transitions.

[Les résultats de simulations de Pessai de traction sur le cuivre sont en bon accord
qualitatif avec les résultats expérimentaux et prouvent que la loi de comportement,
proposée est adaptée a la description du comportement plastique du monocristal en
chemin monotone.

D’une maniere générale ce travail insiste sur la complexité du comportement des
monocristaux soumis a des déformations et notamment met en évidence que de
nombreux parametres sont a considérer pour 'analyse d’un essai de traction uni-
axiale (géométrie de I’éprouvette, conditions aux limites, nature du matériau, choix
judicieux des formules de calcul pour 'obtention des courbes (7,7)...). A cause du
nombre de ces parametres et de leur influence sur le résultat de 'essal, il est impos-
sible d’avoir une représentation exacte du comportement du matériau a partir d’es-
sais de traction uniaxiale I'intérieur du triangle standard.

(‘e travail démontre que le comportement complexe plastique des monocristaux
monophasés peut étre simulé par un modele simple. L’introduction des aspects mi-
crostructuraux via les mécanismes physiques qui se produisent lors de la déforma-
tion évite d’avoir recours a de nombreux parametres. Dans le cas d’une déformation
monotone, 1l suffit de considérer 'évolution des densités de dislocations totales accu-
mulees sur chaque systeme. La simulation d’autres essais tels les essais de durcisse-
ment latent nécessitera vraisemblablement quelques raffinements de la loi présentée.

4.8 Perspectives

e code de simulation est au point et les parametres d’utilisation sont ajustés. Des ré-
sultats expérimentaux sont retrouvés en utilisant la forme de la loi de comportement,
que nouts avons identifiée. Le travail peut étre poursuivi dans plusieurs domaines.

l.a loi proposée est identifice pour le cuivre pur pour lequel (et pour les autres
matcriaux a structures cubiques a faces centrées), d’une part, les mécanismes impli-
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ques lors de la déformations sont connus, d’autre part, les données dans la littérature
sont ?l‘l)()]l(lH]]t»(,’S.

Les données sont beaucoup moins nombreuses dans le cas des métaux a structures
cubiques et notamment pour le fer et ses alliages. Il apparait nécessaire d’avoir une
forme de la loi de comportement adaptée aux particularités du fer. Les coeflicients
devront etre identifiés en considérant Ianisotropie (au sens ou nous I’avons définie)
dn fer. Cette loi de comportement sera validée grace a la simulation numérique
d’expériences judicieusement choisies.

I3"autres simulations de I'essal de traction en faisant varier systématiquement cer-
tains parametres sont envisageables. Les données accessibles grace au code permet-
tront. de déterminer les effets inhérents a cet essai lorsqu’on cherche a caractériser
le comportement d’un matériau monocristallin.

l.a simulation d’autres expériences, telles que la compression plane ou le cisaille-

ment de monocristaux, sera intéressante pour linterprétation de tels essais®.

I.a simulation d’essais sur bicristaux ou des tricristaux apportera un complément
d'informations utiles pour comprendre le role joué par les joints de grains et pour
analvser les phénomenes qui se produisent a leur voisinage.®

“ilne étude du comportement du fer monocristallin sous cisaillement est & 1’étude dans le labo-
rataire (PM2 ot ce travail de these a été réalisé

“Clette étude est déja entreprise au laboratoire PMTM de Villetaneuse (Paris-Nord) ou des
simulatious sur des tricristaux et des multicristaux de cuivre sont effectuées grace a une version
du rode [TRTO]
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