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L’avancement technologique et la compétitivité des entreprises exigent la conception, la mise 
en œuvre et le suivi de systèmes de plus en plus complexes, ayant une réelle valeur ajoutée. 
Dans ce cadre, la maîtrise des propriétés des matériaux est indispensable pour élaborer une 
structure donnée. Les diverses méthodes de fabrication et de mise en forme peuvent être 
génératrices de transformations structurales influençant fortement le comportement des 
matériaux métalliques. Ainsi par exemple, les métaux peuvent servir à fabriquer des structures 
tridimensionnelles à parois fines par pliage ou emboutissage, ce qui implique de grandes 
déformations plastiques. Ces processus, très contraignants pour le matériau, sont limités par 
l’apparition et le développement d’instabilités plastiques et/ou d’endommagement. 
 
Les matériaux polycristallins métalliques sont souvent caractérisés par une forte 
hétérogénéité : orientations des cristallites, taille et morphologie des grains, dislocations, 
précipités, etc. Cette hétérogénéité est présente à toutes les échelles de la structure 
macroscopique (polycristal), mésoscopique (grain) et microscopique (structure de 
dislocations). Elle induit un comportement anisotrope (élastique, plastique et/ou thermique) 
quand le matériau est soumis à des sollicitations mécaniques. Par conséquent, elle influe 
grandement sur les propriétés des matériaux et ne peut pas être négligée. L’étude du 
comportement des métaux nécessite une bonne compréhension et une maîtrise des 
phénomènes physiques mis en place lors de la déformation. 
 
Des modèles polycristallins introduisent des entités aux échelles très diverses : atome, 
molécule, grain, inclusion, ..., outil et pièce. Pour une majorité de modèles, une analyse 
considérant un comportement moyenné sur l’ensemble du système isolé, à l’échelle du 
système, est suffisante. Cependant, certaines pièces, sur lesquelles des problèmes apparaissent 
à cause des nouveaux procédés d’élaboration, nécessitent une analyse plus fine avec une prise 
en compte du couplage fort entre le comportement des entités à l’échelle inférieure (échelle 
microscopique) et la réponse globale du système (échelle macroscopique). 
 
Ainsi, des approches de transition d’échelles ont été développées sur les matériaux 
hexagonaux (zirconium, titane, matériaux composites) dans l'équipe Etat Mécanique et 
Microstructure (EMM) de l'Institut de recherche en Génie Civil et Mécanique (GeM). Par 
exemple, elles permettent de prédire l’état mésomécanique résiduel d’un matériau hexagonal 
à partir de ses mécanismes de déformation cristallographiques et de sa texture, puis d’en 
déduire les conséquences sur son comportement mécanique macroscopique ou pseudo-
macroscopique. Cette modélisation est couplée aux résultats de diffraction des rayons X. 
Cette approche permet l’analyse du matériau sur des volumes représentatifs des différentes 
échelles (grains, polycristal). Cette technique fournit des informations sur les relations entre 
les propriétés mécaniques et la microstructure du matériau. Les approches utilisées permettent 
de décrire relativement fidèlement le comportement des matériaux soumis à des grandes 
déformations, en mettant en évidence les mécanismes responsables de la déformation. 
Cependant, les modèles développés nécessitent d’être confortés afin de mieux prendre en 
considération les mécanismes locaux à l’intérieur du grain, qui contribuent de manière non 
négligeable aux résultats macroscopiques. 
 
Les transitions d’échelles peuvent être effectuées avec différents modèles. Ainsi, ont vu le 
jour, successivement, les modèles de Sachs [Sachs 28] et de Taylor [Taylor 38]. Afin 
d’obtenir une évaluation réaliste du comportement interne du polycristal, déformé de manière 
élastoplastique, s’est ouverte une voie nouvelle avec le modèle autocohérent. Ce schéma s’est 
révélé être un outil puissant et performant d’un point de vue numérique [Lipinski et Berveiller 
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89]. Ainsi, il a été utilisé avec succès pour décrire des trajets de chargement simple et prédire 
la texture cristallographique et les contraintes résiduelles. 
 
Par contre, un schéma autocohérent basé sur une description uniforme des grains est incapable 
de prédire l’évolution de la microstructure intragranulaire d’un matériau métallique, que ce 
soit en trajet monotone ou complexe. 
 
Notre travail de thèse a pour but de développer des modèles micromécaniques capables de 
prédire et d’analyser le comportement mécanique à différentes échelles en chargement 
monotone ou séquentiel. 
 
Par conséquent, nous nous intéressons plus particulièrement à la modélisation du 
comportement des matériaux cubiques en trajets monotones et complexes à partir des 
considérations sur le processus d’hétérogénéité intragranulaire. Ce mécanisme, détaillé dans 
le chapitre I, se traduit par une organisation progressive des dislocations sous forme de 
cellules de dislocations. Ces structures de dislocations présentent des actions à grandes 
distances et sont fortement reliées à la sollicitation mécanique appliquée (forme et 
orientation). 
 
La prise en compte du phénomène d’hétérogénéisation intragranulaire, due à la mise en place 
d’une structure de dislocations hétérogène, rendra nos modèles plus réalistes et plus pertinents 
dans le cas de chargements complexes. Cette hétérogénéité est introduite à travers des 
approches de double transition d’échelles dont l’échelle de départ est la structure de 
dislocations et l’échelle d’arrivée est le polycristal en passant par l’échelle mésoscopique 
(grain). Cette double transition d’échelles a été assurée par plusieurs types de schémas : 
autocohérent, Kröner ou Mori-Tanaka. 
 
Un autre type de modèle, basé sur le couplage entre la méthode autocohérente et la 
modélisation monocristalline, a été étendu. En effet, nous avons développé une modélisation à 
l’échelle intragranulaire s’inspirant de travaux antérieurs [Peeters et al. 02]. La description de 
la microstructure intragranulaire et de son évolution reposent sur l’observation expérimentale 
de structures de dislocations particulières présentes dans des grains de structure cubique. 
Ensuite, ce modèle intragranulaire est introduit dans le modèle autocohérent afin de réaliser 
une transition d’échelle. 
 
Pour valider et alimenter les modèles développés, des matériaux de type industriels cubiques à 
faces centrées (aluminium et acier) seront analysés. Un chargement complexe de type 
Bauschinger (traction + compression) sera utilisé pour mettre en évidence l’influence des 
déformations intragranulaires et leurs rôles sur le comportement mécanique macroscopique 
des matériaux étudiés. Des analyses par diffraction des RX (contraintes) seront également 
menées sur les échantillons métalliques pour comparer la modélisation mise en place avec ces 
résultats expérimentaux et mieux appréhender ainsi le développement des déformations 
résiduelles sous une sollicitation complexe. 
 
Ce mémoire s’articule en cinq chapitres. Le premier chapitre est une synthèse bibliographique 
sur les différents mécanismes de déformation élastoplastique dans les matériaux cubiques. 
Une présentation des différentes hétérogénéités intragranulaires et les modèles associés y sont 
également présentés. 
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Le chapitre II décrit les approches d’homogénéisation retenues pour rendre compte du 
comportement mécanique des matériaux cubiques. Le lecteur y trouvera les premières 
validations de nos modèles : des simulations numériques validées par des résultats 
expérimentaux issus de la bibliographie. 

Dans le chapitre III, sont décrites les procédures expérimentales utilisées. Nous présentons les 
appareils utilisés lors des essais expérimentaux et nous expliquons la technique de diffraction 
des rayons X et les choix réalisés pour les analyses effectuées. 

Le chapitre IV présente les principaux résultats expérimentaux obtenus durant ce travail ainsi 
qu’une première analyse de ceux-ci. 

Le chapitre V expose et commente une première confrontation entre expériences et 
simulations. Les lois de comportement mécaniques y sont validées par nos modèles. Les 
déformations résiduelles calculées à partir de nos modèles sont comparées aux résultats 
obtenus par diffraction des rayons X. 

Une conclusion sur les résultats obtenus nous permettra également de dresser des 
perspectives, afin de continuer l’analyse du comportement des matériaux, en prenant en 
considération d’autres phénomènes physiques que ceux du présent travail. 
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I.1. Introduction 
 
Dans ce chapitre, nous présenterons, de manière non exhaustive, les différents mécanismes 
responsables de la plasticité cristalline. Ceci permettra d’introduire la notion d’hétérogénéités 
intragranulaires qui traduit l’ensemble des défauts présents au sein des grains (dislocations, 
lacunes, cavités, précipités, etc.). Plus spécifiquement, nous nous intéresserons, dans le cadre 
de ce travail, à la mise en place et à l’évolution des microstructures de dislocations au cours 
de la plasticité. Le but est de mieux appréhender le rôle et l’influence de ce type 
d’hétérogénéités sur le comportement global du matériau métallique. Pour cela, l’origine et 
l’évolution des structures de dislocations seront étudiées dans le deuxième paragraphe du 
chapitre. La modélisation du comportement mécanique des matériaux métalliques tenant 
compte de ces microstructures fera l’objet du troisième paragraphe. L’accent sera mis sur les 
méthodes de transition d’échelles comme le modèle autocohérent. Ceci permettra de définir 
un cadre de modélisation adapté à cette problématique. A la lumière de ces différentes 
présentations, nous fixerons les principaux objectifs de ce travail. 
 
 

I.2. Hétérogénéités intragranulaires 
I.2.1. Présentation 

 
L’ensemble des défauts des grains peut être exprimé par le terme « hétérogénéité 
intragranulaire ». Cette présence d’hétérogénéités est un problème majeur auquel les 
chercheurs doivent faire face en termes d’innovation et de développement industriel. Cette 
problématique est de plus en plus pertinente avec le progrès technologique et le 
développement de structures de plus en plus complexes. Les avancées dans la mécanique des 
matériaux (expérience et modélisation) permettent de mieux comprendre (et prévenir) les 
risques introduits par les hétérogénéités intragranulaires sur les installations industrielles 
notamment en terme d’endommagement. Cependant, beaucoup de mécanismes ainsi que leurs 
influences, sont encore mal connus surtout lorsque de nouveaux matériaux ou de nouveaux 
procédés de mise en forme sont utilisés. 
On distingue généralement deux catégories d’hétérogénéités intragranulaires : 
� Les défauts ponctuels : 

� les lacunes qui se traduisent par l’absence d’un atome. L'agglomération des 
lacunes conduit à la formation d'amas de défauts de type boucle de dislocations ou de 
cavités en présence de gaz. 
� Les défauts interstitiels dus à la présence d’un atome dans un interstice du réseau 
cristallin. 
� Les inclusions : particules en général non métalliques. Elles sont parfois 
indésirables mais dans certains cas, elles sont introduites pour améliorer les propriétés 
mécaniques du matériau. Elles sont issues de l'élaboration. 

� Les défauts linéaires (dislocations) : le glissement multiple hétérogène (subdivision des 
grains en différentes zones à glissement multiple homogène), la structure de dislocations et les 
microbandes de cisaillement. Plusieurs études expérimentales et numériques ont tenté de 
comprendre la mise en place et le développement des microstructures de dislocations de 
certains matériaux (principalement les matériaux cubiques). Entre autres, plusieurs 
phénomènes restent ambigus. Par exemple, la plasticité dans les matériaux métalliques de 
structure hexagonale (zirconium) est encore mal comprise en terme de formation des 
structures de dislocations ou d’interaction entre les systèmes de déformation (glissement et/ou 
maclage) notamment [Proust et al. 07]. Les microstructures de dislocations seront présentées 
avec plus de détails dans la partie suivante pour une bonne compréhension. Une 
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schématisation simplifiée des hétérogénéités intragranulaires est donnée par la figure I.1 ci 
dessous. 
� Les précipités : imperfections cristallines volumiques correspondant à l'apparition, sous 
forme de particules, plus ou moins dispersées, d'une nouvelle phase quand la limite de 
solubilité de la matrice est dépassée. Ces précipités correspondent souvent à des composés 
définis. 
 

 
Figure I.1 : différents mécanismes responsables des hétérogénéités intragranulaires 

 
 

I.2.2. Glissement multiple hétérogène 
 
Durant la déformation plastique, les systèmes de glissement qui s’activent, ne sont pas 
souvent uniformes au sein du grain. Cependant cette hétérogénéité dans le mode de 
déformation plastique n’est pas aléatoire. Elle constitue des zones uniformes à l’intérieur des 
grains [Rey 88]. L’origine de cette hétérogénéité est liée à la désorientation relative du réseau 
cristallin au passage des joints de grains. Les différents systèmes de glissement requis pour 
accommoder le tenseur de déformation imposé s’activent simultanément mais dans différentes 
parties du grain. Le grain se divise en plusieurs volumes, chacun d’entre eux privilégiant la 
déformation sur un nombre restreint de systèmes (généralement en glissement simple). 
Contrairement aux joints de grains fixes par rapport à la matière, les frontières entre les zones 
de glissements sont mobiles et évoluent au cours de la déformation plastique. 
Les contraintes internes relatives au glissement plastique sont difficiles à évaluer mais on peut 
les estimer du même ordre de grandeur que les contraintes d’ordre deux (suivant le classement 
de la diffraction des rayons X [Macherauch et al. 73]). Les conséquences sur le 
comportement semblent négligeables par rapport à d’autres hétérogénéités intragranulaires 
telles que les cellules de dislocations. 
 
 

I.2.3. Microstructures de dislocations 
 
Le but de ce paragraphe est de présenter des informations sur les dislocations afin de 
construire une base d’informations pour la mise en place d’une modélisation adéquate. Après 
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avoir défini les cellules de dislocations liées à la déformation plastique, nous nous 
intéresserons à certains facteurs influençant celles-ci tels que la température, la taille des 
grains et le type de chargement. 
 
 

I.2.3.1. Cellules de dislocations 
 
Lorsqu’un matériau est soumis à un chargement au-delà de la limite élastique, une activité 
plastique se met rapidement en place : elle est caractérisée par la création et le mouvement de 
dislocations à l’intérieur des grains suivant les plans de glissement. Ces dislocations sont 
définies par plusieurs paramètres : la densité de dislocations, un vecteur de Burgers qui traduit 
l’amplitude de déformation des réseaux cristallins et par le libre parcours des dislocations. On 
distingue trois types de dislocations : les dislocations coins, les dislocations vis et les 
dislocations mixtes. 
 
L’augmentation de la déformation plastique est accompagnée par l’organisation des 
dislocations en cellules composées de zones à faible densité de dislocations limitées par des 
zones à forte densité. Les sources de dislocations (Franck et Read, joints de grains) produisent 
un grand nombre de dislocations mobiles, appelées dislocations primaires, sur le système de 
glissement principal [Morris et Martin 84]. Les défauts ponctuels (n’ayant pas été éliminés 
par le recuit) et d’autres dislocations gênent la propagation des dislocations [Libovicky et 
Sestak 83]. Ceci forme alors de petits amas de dislocations qui contribuent à l’écrouissage du 
matériau [Pollnow et al. 75]. Lorsque la déformation plastique augmente, les dislocations 
primaires et secondaires (provenant de systèmes de glissement moins actifs) peuvent se 
déplacer librement seulement dans des zones non perturbées par la présence d’obstacles. Ce 
processus conduit alors à la construction d’une microstructure cellulaire de dislocations 
constituée de zones à forte densité de dislocations (parois des cellules) et à faible densité de 
dislocations (intérieur des cellules) (figure I.2). Cette structure est caractérisée par une 
fraction volumique de la paroi fw qui peut être alors déterminée à partir de son épaisseur e et 
de sa longueur L (figure I.2) [Sahal et al. 06] : 
 

Le

e
fw +

=  (I.1) 

 

 
Figure I.2 : microstructure de dislocations d’un acier inoxydable 316L ; cellules et parois de 

dislocations [Sahal et al. 06] 
 
 
Par MET, Gaudin [Gaudin 02] a déterminé l’évolution moyenne de la fraction volumique de 
zone « dure » dans un acier austénitique après traction uniaxiale en fonction de la déformation 

cellules 

parois 
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plastique. fw est nulle au stade d’écrouissage I, augmente au stade II. A la transition entre les 
stades d’écrouissage II et III (10 % de déformation), elle atteint une valeur maximale de 
l’ordre de 40 %, ordre de grandeur similaire à celui obtenu pour le cuivre. 
 
 

I.2.3.2. Evolutions de la structure de dislocations 
 
Contrairement aux joints de grains qui sont des frontières fixes par rapport à la matière, la 
microstructure de dislocations évolue au cours de la déformation plastique. Schmitt et al. 
[Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83] ont observé que l’épaisseur des parois diminue avec la 
déformation pour n’importe quel chemin de déformation. Ces zones à forte densité de 
dislocations deviennent également plus proches au cours de la plasticité. Leurs études ont été 
effectuées sur un acier doux ayant subi un trajet monotone pour trois types de chargements 
(traction uniaxiale, expansion équibiaxiale et déformation plane). Morris et Martin [Morris et 
Martin 84] confirment cette observation pour un aluminium. 
Schmitt [Schmitt 86] constate également une évolution des dimensions des cellules de 
dislocations : leur taille diminue avec la déformation plastique. La diminution de l’épaisseur 
des parois et de la taille des cellules est expliquée par la création, au cours de la déformation, 
de nouveaux murs de dislocations au sein même de la microstructure déjà existante. Il y a 
aussi un phénomène de réarrangement des dislocations dans les parois qui augmente avec la 
plasticité : l’annihilation augmente car plus probable avec la plasticité. C’est le phénomène de 
restauration dynamique. La stabilisation de la microstructure est obtenue généralement aux 
alentours de 40 % de déformation plastique. Elle est liée à l’équilibre entre les mécanismes de 
création et d’annihilation des dislocations. 
 
L’évolution des densités de dislocations est très différente entre l’intérieur des cellules et les 
parois. La conséquence de cette hétérogénéisation intragranulaire est l’existence d’un fort 
gradient de contraintes internes avec un niveau plus élevé dans les parois (3 fois la limite 
d’écoulement macroscopique) que dans les cellules. Cette microstructure peut être alors 
assimilée en première approximation à un milieu biphasé constitué d’une phase molle 
(cellule) et d’une phase dure (parois) [Mughrabi 83]. Ungar et al. [Ungar et al. 84] et Ji et al. 
[Ji et al. 95], par exemple, ont utilisé la technique d’analyse des profils de raies, obtenus par 
la diffraction des rayons X, pour analyser les hétérogénéités liées à une forte densité de 
dislocations. Les cellules et les parois ont des comportements mécaniques différents et ces 
deux sous-structures peuvent être analysées par diffraction des rayons X comme deux phases 
différentes du matériau. Le principe de cette méthode est basé sur l’asymétrie d’un profil de 
raie de diffraction. Les deux sous-structures conduisent à deux profils de raies d’autant plus 
séparés que les contraintes y sont différentes. Différents développements théoriques 
permettent alors d’accéder aux contraintes (déduites des déplacements des profils) et aux 
densités de dislocations (déduites des largeurs de ces profils). Par exemple, Ungar et al. 
[Ungar et Groma 89] ont déformé plastiquement en traction des monocristaux de cuivre 
d’orientation [001]. L’analyse de raie a été effectuée sur la famille de plans (002). Pour une 
contrainte appliquée de 75 MPa, les contraintes résiduelles déterminées après décharge étaient 
de +40 et -17 MPa, respectivement, pour les parois et les cellules. 
Feaugas [Feaugas 99] a suivi l’évolution de la densité de dislocations, dans la phase dure 
(parois) et la phase molle (cellules), durant la déformation plastique (εp) d’un matériau 
austénitique 316L lors d’un chargement monotone (traction). La densité initiale était 
d’environ 1010 m-2 dans des grains de taille moyenne de 53 µm. Elle évoluait plus rapidement 
dans les parois (20 1014 m-2 à εp=10 %) que dans les cellules (2,5 1014 m-2 à εp=10 %). Dans 
une autre étude, Feaugas et Haddou [Feaugas et Haddou 03] ont pu étudier l’influence de la 
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taille des grains sur le comportement en traction (écrouissage) d’un acier 316L et d’un nickel 
pur (99 % de nickel). La taille des grains variait de 13 à 107 µm pour l’acier 316L et de 18 à 
168 µm pour le nickel. Les auteurs ont remarqué que la densité de dislocations pouvait varier 
suivant la taille des grains et l’état de la microstructure initiale du matériau. Sur la figure I.3 
sont rassemblés les résultats issus de la bibliographie concernant l’influence de la taille des 
grains sur l’évolution de la densité de dislocations pour l’aluminium, le cuivre, le nickel et 
l’acier austénitique 316L. Quel que soit le matériau considéré, l’augmentation de la densité de 
dislocations moyenne dans un grain est d’autant plus importante que la taille de grain est 
petite. 

Durant la déformation plastique, l’accroissement de la densité de dislocations est dû au 
stockage dans les parois de dislocations ayant traversé les cellules. Ce phénomène de 
durcissement d'une région (parois) provoqué par la déformation plastique dans une autre 
région (cellules) correspond à un écrouissage non local [Muller 94, Muller et al. 94]. 
L’annihilation se produit essentiellement dans les murs de dislocations et correspond à 
l’annihilation des dipôles stockés, du fait de la structure dipolaire des parois (figure I.4), 
poussée par les contraintes internes dans les murs. Elle se produit en fonction d’une distance 
critique d’annihilation entre deux dislocations composant le dipôle. 

Figure I.3 : évolution de la densité de dislocations ρ en fonction de la déformation plastique 
pour différentes tailles de grain dans le cas de l’aluminium (a), du nickel (b), du cuivre (c) et 

de l’acier 316L (d) [Haddou 03] 
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Figure I.4 : structures dipolaires des dislocations au niveau des parois 

 
 

I.2.3.3. Vitesse de dislocations 
 
Tabata et al. [Tabata et al. 82, Tabata et al. 78] ont étudié la structure cellulaire présente dans 
un monocristal d’aluminium en situation de glissements multiples. Ils ont observé des lignes 
de glissement dans la structure cellulaire apparaissant indépendamment dans chaque cellule 
(figure I.5). Ils indiquent aussi que la dislocation mobile naît à partir d’une source présente 
dans la paroi, prend une courbure, augmente sa longueur en restant attachée à ses deux 
extrémités aux points d’ancrage de la paroi. Lorsque la contrainte appliquée augmente, les 
points d’attache se rompent et la dislocation avance. Ensuite, la dislocation est stoppée à la 
paroi opposée et aucune ligne de glissement ne se propage à une cellule voisine au travers de 
la paroi (figure I.6). Leur conclusion est que le libre parcours moyen des dislocations 
correspond exactement à la taille des cellules. De plus, une forme allongée des cellules 
confère au libre parcours un caractère anisotrope (figure I.7). D’après Morris et Martin 
[Morris et Martin 84], les dislocations peuvent traverser plusieurs parois avant de s’arrêter si 
le libre parcours moyen est plus grand que la taille des cellules. Ils ont postulé cette remarque 
dans le cas du fluage pour un aluminium. Ils confirment néanmoins le mouvement plus rapide 
des dislocations à l’intérieur des cellules. 
 
La figure I.8 présente l’évolution de la vitesse relative des dislocations dans la cellule (par 
rapport à la valeur maximale) d’un monocristal d’aluminium [Tabata et al. 82]. D’après cette 
figure, on constate que la vitesse des dislocations augmente rapidement au début de sa 
progression, puis décroît lentement avant d’atteindre la paroi opposée où elle s’arrête, stoppée 
par la forêt de dislocations. 
 

 
Figure I.5 : lignes de glissement dans la structure cellulaire 

 

dislocation mobile 
dans la cellule 

deux dislocations prêtes à 
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Figure I.6 : déplacement des dislocations dans les cellules 

 
 

 
Figure I.7 : anisotropie du libre parcours moyen des dislocations Lg : paroi plane 

 
 

0

0,25

0,5

0,75

1

0 0,25 0,5 0,75 1
Position dans la cellule

V
ite

ss
e 

re
la

tiv
e 

d
es

 d
is

lo
ca

tio
n

s

 
Figure I.8 : évolution de la vitesse d’une dislocation dans la cellule [Tabata et al. 82] 

 
 

I.2.3.4. Les facteurs influençant la structure de dislocations 
 
Dans ce paragraphe, nous présentons les mécanismes qui influencent directement le 
comportement des dislocations : la température de déformation, le type de chargement, etc. 
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Lg 
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• Température 
 
La structure cellulaire de dislocations réagit différemment selon la température : 
� Lorsque la température, à laquelle est produite la déformation d’un matériau cubique 
dépasse une température critique (Tc), on observe la formation de la structure cellulaire 
(cellule et paroi) décrite plus haut pour les matériaux cubiques. De nombreuses études 
confirment cette observation [Lan et al. 92, Luft 91, Keh et Weissmann 63]. Luft [Luft 91] a 
défini la température critique ou de transition (Tc) pour les métaux de structure cristalline 
cubique centrée, comme le molybdène, entre 0,1 Tf et 0,2 Tf (Tf  décrit la température de 
fusion en kelvin du métal). 
� Si la déformation plastique s’effectue à une température inférieure à Tc, la répartition 
des dislocations au cours de la déformation reste uniforme et on n’observe pas de réelle 
formation d’une structure cellulaire. Ainsi, la pente d’écrouissage dépend aussi de la 
température de déformation [Kim et al. 03, Mülders et al. 02]. Elle est plus faible lorsque la 
température augmente. 
 
Gaudin [Gaudin 02] a étudié l’influence de la température sur l’évolution de la densité de 
dislocations dans les parois (ρw) et dans les cellules (ρs) en fonction de la déformation 
plastique (figure I.9). Cette étude a été menée sur des éprouvettes d’un acier inoxydable 
austénitique 316L. Les expériences ont été effectuées à la température ambiante (300 K) et à 
une autre température de 623 K. A la température ambiante, on observe une augmentation 
globale des densités de dislocations au fur et à mesure de la déformation du matériau. A 623 
K, l’évolution de la densité de dislocations dans les parois est linéaire en fonction de la 
déformation avec une pente plus faible que celle obtenue à 300 K. La densité de dislocations 
dans les cellules est caractérisée par une évolution linéaire jusqu’à 5 % de déformation 
plastique. On constate aussi une saturation plus rapide de la densité de dislocations dans les 
cellules et une évolution moins rapide de la densité de dislocations dans les murs, 
probablement due à la restauration dynamique. 
 
 

 
 
Figure I.9 : influence de la température sur l’évolution de la densité de dislocations dans les 
cellules (a)et dans les parois (b) en fonction de la déformation plastique [Gaudin 02] 
 
 
 
 

(a) (b) 
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• Taille des grains 
 
La taille des grains a des conséquences sur les microstructures de dislocations. Plusieurs 
études montrent la formation d’une simple structure cellulaire de dislocations dans le cas de 
petits grains (<<50 µm), et la subdivision du grain en sous-domaines pour les grains de taille 
plus importante (>50 µm). Ces sous-domaines sont constitués de cellules de dislocations et ils 
sont séparés les uns des autres par des murs de dislocations [Hansen 92]. Ces derniers 
accommodent les désorientations (de quelques degrés) causées par des activités plastiques 
différentes. Ainsi, la déformation est plus hétérogène pour des grains de grande taille, comme 
l’aluminium [Winther et Jensen 97, Hugues 93, Hansen 90, Jensen et Hansen 90] ou le nickel 
[Hugues et Nix 89], que pour des matériaux à petits grains. Ceci a pu être mis en évidence 
expérimentalement, par exemple, sur des aciers [Thuillier 92, Rauch et Schmitt 89, Fernandes 
et Schmitt 83, Oustau et Baudelet 77]. La figure I.10 présente l’effet de la taille sur les 
microstructures de dislocations. 
 
Plusieurs auteurs ont étudié les effets de la taille des grains sur l’écrouissage des matériaux 
métalliques de structure cubique (316L et nickel) sous sollicitations monotones (traction) et 
cycliques, uniaxiales et multiaxiales non-proportionnelles [Haddou et al. 04, Feaugas et 
Haddou 03, Feaugas 99, Hansen et Huang 98, Clavel et Feaugas 94, Doquet 93, Doong et al. 
90, Doquet et Pineau 90, Clavel et al. 89]. Des observations de l’évolution de la 
microstructure ont été réalisées. La taille des grains joue un rôle important au niveau des 
contraintes internes, du glissement dévié et de l’écrouissage des matériaux étudiés (densité de 
dislocations) [Vincent 02]. L’écrouissage est faible lorsque la taille des grains est grande. 
Ainsi, la densité de dislocations moyenne dans un grain est d’autant plus importante que la 
taille de grain est petite. Les contraintes internes sont importantes lorsque la taille des grains 
est petite. Enfin, une petite taille de grains favorise le glissement dévié. 
 
 

 
Figure I.10 : effet de la taille du grain 

 
 

• Effet du chargement 
 
L’objectif de cette partie est de voir l’influence du type de chargement sur la morphologie (la 
forme et l’orientation) des structures cellulaires de dislocations. Des études menées sur des 
monocristaux et des polycristaux ont permis de lier la forme et l’orientation de ces structures 
au type de chargement appliqué : traction [Winther 08, Feaugas et Haddou 03, Gaudin 02, 



Chapitre I : Synthèse bibliographique 

   18

Feaugas 99, Liu et al. 93, Rauch et Schmitt 89, Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83, 
Libovicky et Sestak 83, Pollnow et al. 75, Takeushi 70, Keh et Weissmann 63], cisaillement 
[Gardey et al. 05, Vincze et al. 05, Nesterova et al. 01, Rauch et Schmitt 89], laminage 
[Winther 08, Hughes et al. 03, Klemm et al. 02, Liu et al. 98, Inagaki 89, Swann 63], 
expansion équibiaxiale [Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83, Oustau et Baudelet 77] et 
déformation plane [Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83]. 
 
 

o Traction, cisaillement et laminage 
 
Dans le cas d’un chargement monotone en traction, en cisaillement ou par laminage sur des 
monocristaux ou des polycristaux, on observe des cellules allongées et rectangulaires. Les 
parois de dislocations sont fines et bien définies, quelques enchevêtrements de dislocations 
peuvent exister entre les parois. Les cellules observées présentent un angle d’orientation 
(figure I.11) de 35° pour un essai de laminage, de 0° ou 90° pour un essai de cisaillement et 
un angle pouvant aller de 33° à 66° pour un essai de traction. 
 
La figure I.12 montre, à titre d’exemple, les différentes microstructures rencontrées lors des 
essais de laminage, de traction et de fatigue oligo-cyclique d’un alliage à base de nickel 
Inconel 600 [Ji 03]. Ces observations ont été réalisées au MET sur des échantillons soumis à 
différents taux de déformation plastique. A l’état initial, le nombre de dislocations est très 
limité (figure I.12.a) ; avec l’augmentation du taux de déformation, la densité de dislocations 
augmente. Quelque soit le mode de déformation, la distribution des dislocations est assez 
similaire pour un taux de déformation donné. A un taux faible de déformation, la distribution 
des dislocations est aléatoire et homogène. A un taux peu élevé, les dislocations ne se 
distribuent pas de façon uniforme ; les arrangements cellulaires commencent à se construire 
au fur et à mesure de l’augmentation de la déformation. 
Les systèmes de glissement actifs dans le grain ont une influence directe sur l’orientation de la 
microstructure de dislocations. Les parois des cellules s’orientent quasiment parallèlement (à 
quelques degrés prés) suivant le plan du glissement le plus actif dans le grain. L’écart constaté 
est dû à l’influence des systèmes de glissement secondaires au sein des cellules de 
dislocations. 
 
 

 
Figure I.11 : orientation des cellules de dislocations par rapport à la direction du 

chargement 
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Figure I.12 : liste des différentes microstructures développées en traction, en laminage et en 

fatigue oligo-cyclique [Ji 03] à différents taux de déformation plastique 
 
 

o Expansion équibiaxiale 
 
Un trajet de type expansion équibiaxiale est caractérisé par l’existence de plusieurs systèmes 
de glissement primaires avec des activités plastiques comparables. Il provoque la mise en 
place de cellules de forme équiaxiale à cause de l’absence d’une direction de glissement 
principale. Ainsi, on n’observe aucune orientation privilégiée de la structure cellulaire par 
rapport à la normale au plan de l’expansion. 
 

o Déformation plane 
 
Dans le cas d’une déformation plane, les cellules de dislocations n’ont pas de forme 
particulière. D’après Schmitt et Fernandez [Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83], 
l’orientation de la structure cellulaire peut varier entre 0° et 15° par rapport à la direction de la 
déformation plane. 
 
Les tendances décrites précédemment doivent être néanmoins nuancées : l’évolution de la 
microstructure dépend de l’orientation des grains par rapport à la direction de chargement. La 
morphologie de cette microstructure peut être très différente suivant l’orientation initiale du 
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grain liée à l’activation de mécanismes de déformation différents suivant les grains [Winther 
08, Winther et al. 00] 
 
 

• Chargements complexes 
 
Les développements technologiques actuels nécessitent de plus en plus de formes complexes. 
Ainsi, l’élaboration de chaque pièce industrielle passe par différents chargements, appelés 
trajet complexe, chemin séquentiel ou changement de trajet, avant d’acquérir la forme désirée. 
La maîtrise des mécanismes des trajets complexes s’avère très importante. Après avoir vu, 
dans ce qui précède, l’influence des trajets monotones sur la structure cellulaire, dans cette 
partie, nous présentons les différents types de trajets complexes et leurs influences sur la 
structure de dislocations. En rhéologie, les résultats expérimentaux des essais complexes sont 
classés en trois catégories indépendamment des modes de déformation (figure I.13) [Thuillier 
92] : 
 

 
 a. Trajet continu  b. Trajet Bauschinger   c. Trajet dur 

Figure I.13 : les trois types de comportement mécanique lors de trajets complexes 
 
 

o Trajet continu 
 
Ce trajet désigne la réponse d’une décharge puis recharge dans les mêmes conditions lors 
d’un chargement monotone. On retrouve quasiment les mêmes systèmes actifs lors du 
deuxième chargement. Ceci explique notamment l’aspect continu de la réponse 
macroscopique. Ainsi, la limite d’élasticité pour le second trajet est à peu près égale à celle 
obtenue à la fin du premier chargement. Le taux d’écrouissage est positif tout au long du 
régime transitoire (figure I.13.a). Par conséquent on ne trouve pas une grande différence entre 
les microstructures du premier et du deuxième chargement. 
 
Il est important de signaler que lorsque la déformation du deuxième chargement devient 
grande par rapport à celle de la pré-déformation, le matériau semble avoir perdu la mémoire 
de l’ancienne microstructure. Cette remarque est valable aussi pour les deux types de trajets 
présentés ci-dessous. 
 
 

o Trajet Bauschinger 
 
Ce trajet tient son nom de l’effet Bauschinger observé sur des métaux ayant subi une pré-
déformation. Cet effet peut être défini comme l’existence de différences entre la courbe 
contrainte-déformation obtenue à partir d’un premier chargement dans un sens et celle 
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obtenue à partir d’un deuxième chargement dans le sens opposé (figure I.13.b). Il est 
caractérisé par [Rauch 97, Hasegawa et al. 86] : 
� Une limite d’élasticité, pour le second chargement, réduite par rapport à celle du premier
chargement. 
� La présence d’un plateau plus ou moins important suivant la pré-déformation pendant le
régime transitoire correspondant à un taux d’écrouissage proche de zéro. Ce stade peut être 
précédé ou non par un adoucissement du matériau sur un intervalle de 3 à 10 % de 
déformation [Beyerlein et Tomé 07]. 
� Souvent, un adoucissement permanent par rapport à la courbe d’écrouissage du premier
chargement est constaté au dernier stade lors du second chargement. 
� Les systèmes de glissement, activés lors du premier chargement, sont réactivés dans le
sens contraire dans le deuxième chargement. 

L’influence du trajet Bauschinger sur la structure cellulaire est marquée par la dissolution de 
la microstructure induite par le premier chargement. Après quelques pourcents de déformation 
suivant le deuxième trajet, les dislocations accumulées dans les murs par le premier 
chargement sont sollicitées en sens inverse. Elles se libèrent des murs et elles constituent, par 
interactions, un nouveau mur de dislocations entre deux autres déjà formés lors du premier 
trajet. Ensuite, elles suivent le même mode que pour un trajet monotone (figure I.14). La 
phase de dissolution de la microstructure explique la phase de transition observée lors du 
second chargement. La reprise d’écrouissage correspond à la reconstitution de murs de 
dislocations qui auront une polarité opposée à celle du pré-chargement. 

 
Figure I.14 : dissolution et reconstruction de la microstructure au cours d’un essai 

Bauschinger [Langlois 00] 

o Trajet dur

Les chargements complexes qui n’entrent pas dans le cadre des deux cas cités plus hauts 
s’appellent trajets durs (figure I.13.c). Ce type de chargement est caractérisé par : 
� une limite d’élasticité plus élevée pour le deuxième chargement que celle obtenue à la fin
du premier chargement ; 
� un taux d’écrouissage négatif (adoucissement fort) pendant le régime transitoire ;
� la possibilité d’une éventuelle localisation de la déformation plastique.

L’ évolution de la microstructure de dislocations lors des trajets durs est difficile à définir. La 
microstructure de dislocations ne peut s’adapter au nouveau chargement et la déformation se 
localise dans les grains sous la forme de microbandes de cisaillement qui peuvent conduire à 

Fin du premier 
chargement 

Zone transitoire 
(plateau) 

Reprise 
d’écrouissage 
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la ruine du matériau. La capacité du matériau à adapter sa configuration de dislocations 
dépend fortement de l’amplitude de la pré-déformation. 
 
 

I.2.4. Microbandes de cisaillement 
 
Au début de la déformation plastique, on observe la constitution d’une structure de 
dislocations sous forme de cellules et de parois. Si la déformation plastique devient grande ou 
change de sens (chargement complexe), une autre structure intragranulaire, appelée 
microbandes de cisaillement, se met en place. Cette structure est due à une localisation de la 
déformation plastique sous forme de microbandes (figure I.15). Hansen [Hansen 90] distingue 
les microbandes de première et de seconde génération. 
 
 

 
Figure I.15 : mise en évidence des microbandes à la fin d’un essai de cisaillement à 10 % 

après une pré-déformation en traction de 10 % [Bouvier et al. 03] 
 
 

I.2.4.1. Microbandes de première génération 
 
En étudiant un monocristal de Fe-Si, Hu [Hu 62] a pu définir une bande de déformation 
d’épaisseur 0,2 µm séparant deux régions de faible densité de dislocations d’un même grain 
ayant des orientations cristallographiques légèrement différentes (3 à 4°) l’une de l’autre. Ces 
microbandes sont favorisées dans les matériaux à gros grains [Hansen 92, Thuillier 92]. Elles 
naissent à partir des parois denses de dislocations ou des doubles parois [Hansen 90]. 
Dymeck et Blicharski [Dymeck et Blicharski 84] nomment « bandes de transition » des 
bandes entre deux domaines d’un même grain faiblement désorientés. Elles forment une sorte 
de joint de grain accommodant la déformation des différents domaines. D’autres auteurs 
[Hugues 93, Hansen 92, Hansen 90, Jensen et Hansen 90, Kuhlmann 89, Bay et al. 89, 
Hansen et Wilsdorf 86] appellent les bandes décrites par Hu [Hu 62], microbande de première 
génération. Ces bandes jouent le rôle de séparateur entre des régions appelées blocs de 
cellules, déformées par un petit nombre de systèmes de glissement. Elles ne sont pas toujours 
parallèles à un plan de glissement. 
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I.2.4.2. Microbandes de deuxième génération 
 
Plusieurs auteurs [Hugues 93, Hansen 92, Hansen 90, Jensen et Hansen 90,] ont défini et 
étudié les microbandes de seconde génération. Elles doivent leur nom au fait qu’elles se 
superposent aux structures de dislocations déjà existantes. Ces microbandes se présentent 
comme une perturbation d’une autre structure de dislocations issue, par exemple, d’une pré-
déformation dans le cas d’un second chargement. 
Les microbandes de seconde génération ont une forme parallélépipédique (étroite et allongée) 
d’épaisseur variant entre 0,2 et 0,4 µm. Elles sont espacées de quelques micromètres et sont 
isolées les unes des autres par une structure de dislocations (cellules) [Thuillier 92]. Elles sont 
parallèles entre elles et aux plans de glissement. 
Avec l’augmentation de la déformation plastique, une deuxième famille de microbandes peut 
apparaître dans un grain entraînant le cisaillement des microbandes anciennement activées. Ce 
cisaillement montre bien le phénomène de localisation de la déformation dans la microbande. 
Cette activité intense peut entraîner de graves répercussions sur l’échantillon car, si dans un 
premier temps les microbandes de seconde génération s’arrêtent aux joints de grains, elles y 
créent des concentrations de contraintes qui peuvent conduire au cisaillement du joint [Malin 
et Hatherly 79] et à la formation de bandes de cisaillement. 
 
 

I.2.5. Bandes de cisaillement 
 
Les bandes de cisaillement ne sont pas des hétérogénéités intragranulaires mais la 
conséquence de celles-ci. Elles sont les prémices de la ruine du matériau d’où la nécessité de 
maîtriser leurs mécanismes. Plusieurs auteurs se sont intéressés à ces bandes. Ils les 
définissent quasiment de la même façon mais ils diffèrent sur l’explication de leurs origines : 
une bande de cisaillement se définit [Hatherly et Malin 84, Malin et Hatherly 79] par une 
forme planaire résultant plus de la géométrie de l’échantillon et du procédé de déformation 
que de la déformation cristallographique. Ces bandes d’une épaisseur de quelques microns 
[Hatherly et Malin 84] traversent les joints de grain sans déviation. 
L’origine de la constitution des bandes de cisaillement reste encore mal connue. La plupart 
des chercheurs supposent qu’une microstructure de dislocations (parois parallèles, ligne de 
glissement, microbande, cellules allongées) est la principale source de bande de cisaillement. 
Par contre, Déve et al. [Deve et al. 88] montrent par l’étude d’un monocristal de Fe-Ti-Mn 
que la bande de cisaillement est un assemblage de parois de cellules de dislocations parallèles 
au plan de glissement, mais indépendant des microbandes. Inagaki [Inagaki 89] propose une 
formation des bandes de cisaillement à partir des joints de grains. Korbel et Martin [Korbel et 
Martin 86] affirment que la microstructure s’étale à travers tout le grain, se propage dans le 
grain voisin et cela jusqu’à la formation d’une bande de cisaillement. 
 
 

I.3. Modélisation 
 
Après avoir présenté les différentes microstructures de dislocations caractéristiques des 
métaux et leur évolution au cours de la déformation plastique, on s’intéressera dans ce 
paragraphe aux différents modèles micromécaniques décrivant ces microstructures. Ceci 
permettra alors de définir l’approche choisie dans le cadre de ce travail pour décrire la 
plasticité cristalline. 
L’intégration de la microstructure et des mécanismes de déformation des matériaux 
métalliques dans des approches micromécaniques permet de les rendre plus prédictifs en 
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termes de comportement global et de texture cristallographique par exemple. Des modèles 
prenant en compte la microstructure de dislocations ont été développés. Il existe plusieurs 
types d’approches comme les techniques d’homogénéisation et les modèles basés sur les 
éléments finis par exemple. 
 
 

I.3.1. Modélisation des précipités intragranulaires 
 
Les précipités intracristallins, noyés dans la matrice cristalline, ont fait l’objet de travaux de 
Qiu et Weng [Qiu et Weng 91] dans le cas de l’élasticité. Ils ont simulé l’influence des 
précipités allongés sur le comportement d’un agrégat polycristallin (zinc et cobalt) en utilisant 
le schéma autocohérent. La déformation élastoplastique d’un polycristal caractérisé par des 
inclusions intragranulaires, a été abordée par plusieurs chercheurs [Bonfoh et Lipinski 07, 
Bonfoh et al. 03, Schmitt et al. 97]. Ils ont montré l’influence de ces défauts sur le 
comportement du matériau en utilisant une approche d’homogénéisation basée sur une double 
transition d’échelles où le niveau de départ est l’échelle microscopique (inclusion+matrice) en 
montant à l’échelle mésoscopique (grain) pour arriver aux caractéristiques mécaniques à 
l’échelle macroscopique (agrégat polycristallin). Ils ont pris en compte les interactions entre 
les dislocations et les précipités intragranulaires à travers une nouvelle description du 
comportement élastoplastique du grain hétérogène. Différents auteurs comme [Peultier et al. 
08, Collard et al. 08, Peultier et al. 06] ont étudié les effets des précipités élastiques sur le 
comportement des alliages à mémoire de forme (AMF). Ils ont simulé l’influence d’un 
précipité de Zr sur un monocristal de Cu-Zn-Al en utilisant le modèle de Mori-Tanaka. 
 
 

I.3.2. Modèles polycristallins 
 
De nombreux travaux théoriques ont été entrepris pour essayer de décrire le comportement de 
la structure de dislocations [Sauzay 08, Viatkina et al. 07, Gloaguen et François 06, Peeters et 
al. 01, Roters et al. 00, Estrin et al. 98, Lemoine 95, Muller 94]. Ces modèles peuvent être 
classés suivant deux grandes catégories : 
 
 
� Les approches liées à la densité de dislocations 
 
Ce type d’approche définit l’écrouissage du matériau et la contrainte d’écoulement en 
fonction de variables internes liées à la densité de dislocations totale [Viatkina et al. 07, 
Peeters et al. 02, Goerdeler et Gottstein 01, Estrin et al. 98, Hiwatashi et al. 97]. Par 
exemple, Peeters et al. [Peeters et al. 02] ont développé un modèle basé sur des observations 
expérimentales de l’évolution de la structure de dislocations (figure I.16) pour prédire le 
comportement mécanique de matériaux cubiques centrés. Cette structure de dislocations a été 
représentée par trois grandeurs : 

� la densité de dislocations statiquement stockées à l’intérieur des cellules, 
modélisée par un scalaire pour l’ensemble des systèmes et notée ρ, 

� la densité de dislocations immobiles stockées dans les murs de dislocations, 
définie sur la famille (110) et notée ρwd, 

� la densité de dislocations dites polarisées définie sur la famille de plans (110) 
et notée ρwp. 
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Le glissement des plans cristallins est supposé avoir lieu uniquement sur les familles 
(110)<111> et (112)<111>. Cette modélisation à l’échelle intragranulaire est introduite dans 
le modèle de Taylor afin d’assurer une transition d’échelle du grain au polycristal. La matrice 
d’écrouissage a été éliminée du modèle. L’écrouissage est pris en compte à travers l’évolution 
de la scission critique qui est exprimée en fonction des densités de dislocations. Les résultats 
de simulation du modèle sont en bon accord avec ceux de l’expérience lors de trajets 
complexes. Ce modèle nécessite néanmoins d’identifier plus de 15 paramètres. Viatkina et al. 
[Viatkina et al. 08, Viatkina et al. 07] ont développé un modèle tenant compte également de 
l’évolution de la densité de dislocations pour des matériaux de symétrie CFC. La morphologie 
de la structure est prise en compte en considérant chaque cellule de dislocations sous forme 
d’un cuboïde de dimensions D1xD2xD3 (figure I.17). L’intérieur du cuboïde représente les 
cellules et les surfaces représentent les parois. Chaque surface du cube est définie par son 
vecteur normal in

r
, sa densité de dislocations iωρ et son épaisseur ωi. 

 
 

 
Figure I.16 : représentation de la microstructure intragranulaire [Peeters et al. 02] 

 
 

 
Figure I.17 : représentation de la structure de dislocations pour le modèle de [Viatkina et al. 

07] 
 
 
La comparaison avec différents résultats expérimentaux issus de la bibliographie a permis de 
valider cette approche et de mettre en lumière l’influence des contraintes internes et du 
changement de l’évolution de la densité de dislocations sur le deuxième chargement lors de 
trajets complexes. 
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� Les approches tenant compte de la morphologie des cellules de dislocations 
 
D’autres modèles ont tenu compte de la géométrie (forme et orientation) de la structure 
cellulaire de dislocations [Sauzay 08, Gloaguen et François 06, Langlois 00, Lemoine 95, 
Muller 94, Mughrabi 87] en considérant la structure biphasée des cellules de dislocations. Ce 
type d’approche prend en compte la différence d’activité plastique entre les deux zones et 
décrit les interactions entre cellules et parois. Par exemple, Sauzay [Sauzay 08] a proposé un 
modèle basé sur l’approche thermoélastique de Kröner appliquée à un milieu biphasé. Le 
comportement de la phase molle est supposé élastoplastique et celui de la phase dure est 
élastique en raison de sa forte densité de dislocations. Cette approche est validée en utilisant 
des déterminations expérimentales des contraintes (diffraction des rayons X, mesure 
mécanique sur la courbe d’hystérésis déformation-contrainte, mesure des rayons de courbure 
des dislocations à l’aide d’un MET) issues d’essais monotones ou cycliques sur des 
monocristaux cubiques à faces centrées (CFC). Le cas des parois élastoplastiques a été traité 
aussi dans bibliographie par Muller [Muller 94], Lemoine [Lemoine 95], etc. Muller [Muller 
94] a établi une approche avec une double transition d’échelle en tenant compte de 
l’hétérogénéité intragranulaire (structures de dislocations) basée sur la notion d’écrouissage 
non-local (l’influence de la phase molle sur la phase dure). Lemoine [Lemoine 95] a 
développé cette approche en prenant en compte l’évolution de la microstructure comme 
variable interne. 
 
 

I.3.3. Méthode des éléments finis 
 
La méthode des éléments finis permet de prédire le comportement mécanique anisotrope des 
matériaux polycristallins. Les cristallites représentatives du polycristal sont maillées 
individuellement. A chaque élément fini, les principes de la plasticité monocristalline sont 
appliqués et la loi constitutive macroscopique du polycristal est obtenue par le calcul 
mécanique sur les éléments finis. Les conditions d’équilibre et de compatibilité entre les 
grains sont respectées au sens des éléments finis. Le schéma de principe de cette approche est 
donné dans la figure I.18. 
La méthode des éléments finis permet d’étudier : 
� L’effet de l’interaction entre les grains sur les courbes de contraintes/déformation et 
sur l’évolution de texture. 
� Les systèmes de glissement actifs et les densités de dislocations locales afin de 
discuter des impacts de l’accommodation intergranulaire et de l’hétérogénéité intragranulaire. 
Dans la bibliographie [Erieau et Rey 04, Delaire et al. 00, Beaudoin 95, Becker 91], on trouve 
plusieurs travaux qui ont utilisé les éléments finis pour étudier la microstructure des matériaux 
au niveau bidimensionnel (2D) ou tridimensionnel (3D). 
 
Un couplage des modèles polycristallins à la méthode des éléments finis est réalisable. Ce 
couplage consiste à utiliser les éléments finis sur une structure de forme quelconque et 
appliquer la théorie de la plasticité comme loi de comportement à chaque point d’intégration 
du maillage (figure I.19). Le polycristal est représenté par un ensemble de monocristaux. A 
chaque fois que le code des éléments finis a besoin d’information sur le comportement 
mécanique aux points d’intégration de chaque élément fini, le modèle micromécanique 
(modèle polycristallin) est appelé. Pour plus de détails le lecteur pourra se référer à [Kocks et 
al. 98] et aux travaux de Dawson [Dawson et al.03]. 
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Figure I.18 : la méthode des éléments finis [Kocks et al. 98] 

Figure I.19 : Couplage Méthode éléments finis et modèle polycristallin [Kocks et al. 98] 

I.3.4. Méthode d’homogénéisation 
I.3.4.1. Introduction 

La technique d’homogénéisation permet d’obtenir une réponse du comportement 
macroscopique d’un agrégat polycristallin à partir des informations qu’on peut acquérir sur sa 
microstructure. Pour être pertinente, cette technique doit être capable de reproduire et 
d’expliquer le comportement mécanique et de permettre une meilleure compréhension des 
mécanismes de déformation activés durant un processus de mise en forme afin 
d’éventuellement mieux maîtriser le procédé de fabrication. 
Les transitions d’échelle (du grain au polycristal) peuvent être effectuées avec différentes 
approches. Notre travail s’appuie sur un modèle autocohérent élastoplastique. Il se base sur la 
description cristallographique du comportement élastoplastique du matériau. Celui-ci est 
discrétisé en un nombre fini de cristallites de formes, d’orientations et de comportements 
donnés. Le matériau modèle (ou pseudo-matériau) ainsi constitué retient un certain nombre 
des propriétés des grains du matériau réel. 

La méthode d’homogénéisation a été adoptée dans le laboratoire durant les travaux de thèse 
de Gloaguen [Gloaguen 01] : il a étudié les propriétés thermoélastiques et le comportement 
élastoplastique (essais de traction couplés à une analyse des contraintes résiduelles) de 
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matériaux hexagonaux monophasés (zirconium 702 et titane 40). D’autres études basées sur 
l’homogénéisation, ont eu lieu au sein du laboratoire sur les matériaux hexagonaux : la thèse 
de Fréour [Freour 03] qui a travaillé sur des matériaux biphasés hexagonal-cubique (Ti 17) et 
la thèse de Berchi [Berchi 06] qui a étudié le comportement d’un alliage de zirconium en 
grandes déformations (laminage à pas de pèlerin). Nous avons entrepris de développer dans le 
cadre de cette approche micromécanique une loi de comportement locale qui tient réellement 
compte du rôle des hétérogénéités intragranulaires. Nous présenterons dans cette partie le 
principe de ce type de modèles en détaillant principalement le modèle autocohérent qui 
constitue le point de départ de notre travail. Quelques résultats numériques illustreront les 
faiblesses de ce modèle lors de simulations de trajets complexes. 
 
 

I.3.4.2. Principe d’homogénéisation 
 
La technique d’homogénéisation est basée sur l’étude d’un volume élémentaire, appelé 
Volume Elémentaire Représentatif (VER) du matériau hétérogène considéré. Ce volume doit 
être suffisamment petit par rapport aux dimensions caractéristiques des structures 
macroscopiques (pièces) et assez grand pour être représentatif du comportement 
macroscopique réel du matériau. Le milieu hétérogène réel pourra être remplacé par un Milieu 
Homogène Equivalent (MHE), de telle sorte que le calcul de la structure qui constitue ce 
milieu homogène donne des champs de contraintes et de déformations macroscopiques qui 
soient les moyennes des champs locaux (microscopiques) qui auraient pu être calculées sur la 
structure réelle. Les caractéristiques microscopiques (au niveau de la cristallite), comme le 
glissement plastique et la scission résolue, décrivent un Volume de Base (VB). Ce volume 
définit la plus petite échelle où l’on peut descendre car il est nécessaire de ne pas descendre 
inutilement à des niveaux plus fins que nécessaire et de conserver la validité des outils de la 
mécanique des milieux continus. Pour une bonne application de cette approche, il faut passer 
par trois étapes : la représentation, la localisation et l’homogénéisation [Bornert et al. 01]. 
 
� Représentation : 
Il s’agit de définir le VER du milieu hétérogène considéré. Ce VER doit être un volume 
statistiquement représentatif du matériau modélisé. Son choix est conditionné par trois 
paramètres (figure I.20) : 
L : la taille de la structure à analyser. 
l : la taille du VER (quelques millimètres). Le rapport l/L doit être suffisamment petit (l<<L) 
pour que l’influence des gradients macroscopiques soit négligeable. Cette condition est 
nécessaire pour que l’on puisse traiter la structure comme un milieu continu et y déterminer 
des champs continus de contraintes et de déformations (ou continu par morceaux). 
d : la taille caractéristique des hétérogénéités et des propriétés sujettes à l’analyse (quelques 
micromètres). Le rapport d/l doit être suffisamment petit (d<<l) pour que l’on puisse affecter 
aux points macroscopiques de la structure un comportement mécanique homogène si son 
matériau constitutif est considéré comme macroscopiquement homogène. 
 

 
Figure I.20 : milieu hétérogène et son VER 
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� Localisation : 
Dans cette deuxième étape, on détermine les grandeurs mécaniques microscopiques 
(contrainte et déformation) dans le VB à partir des grandeurs macroscopiques du VER (figure 
I.21). Ainsi, on peut formuler l’existence d’une loi de localisation des contraintes et des 
déformations qui prendra la forme : 
 

( ) ( ) III A εΩΩε :=  (I.2) 

( ) ( ) III B σΩΩσ :=  (I.3) 
 
où ( )Ωσ II  et ( )Ωε II  sont respectivement les contraintes et les déformations mésoscopiques 

(au niveau du VB) et ( )Ωσ I  et ( )Ωε I  les grandeurs macroscopiques (VER). Ω représente 
l’orientation cristallographique qui peut être définie pour chaque cristallite par trois angles de 
rotations (angles d’Euler (ϕ1, φ, ϕ2)). A(Ω) est le tenseur de localisation et B(Ω), le tenseur de 
concentration. Les différents modèles d’homogénéisation actuels diffèrent dans cette étape 
pour déterminer les expressions des tenseurs A(Ω) et B(Ω). 
 

 
Figure I.21 : principe de localisation 

 
 
� Homogénéisation : 
Cette étape vise à trouver l’expression du comportement du milieu homogène équivalent 
(MHE). On considère que la contrainte (resp. la déformation) macroscopique est la moyenne 
des contraintes (resp. des déformations) locales de chaque VB (Figure I.22). Ainsi on peut 
écrire : 
 

( ) ( )∫==
VERV

II

VER

III dV
V

1 ΩεΩεε          (I.4) 

( ) ( )∫==
VERV

II

VER

III dV
V

1 ΩσΩσσ          (I.5) 

 

 
Figure I.22 : principe d’homogénéisation 
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La résolution analytique du problème d’une inclusion noyée dans une matrice est très 
complexe. Plusieurs auteurs ont fait des approximations afin de simplifier ce problème à 
savoir Sachs [Sachs 28], Taylor [Taylor 38], Eshelby [Eshelby 57] et Kröner [Kröner 61].  
 
 

I.3.5. Modèle de Sachs 
 
Sachs [Sachs 28] fut le premier à envisager le comportement du grain dans un polycristal. Il a 
considéré qu’un grain dans le polycristal se déforme de la même façon qu’un monocristal 
libre et de manière indépendante par rapport à ses voisins. Il détermine la déformation et la 
réorientation du grain à partir de la contrainte macroscopique qui est égale à la contrainte du 
grain (contrainte uniforme dans l’agrégat polycristallin). Ce modèle contitue une borne 
inférieure du comportement élastoplastique équivalent du polycristal. Il décrit en général 
assez mal la réponse des polycristaux de structure CFC, mais s’est avéré pertinent dans le cas 
de certains alliages de structure hexagonale. La non prise en compte de la compatibilité 
géométrique entre les grains constitue la faiblesse de ce modèle. 
 
 

I.3.6. Modèle de Taylor 
 
Taylor [Taylor 38] a supposé que la déformation est homogène dans le polycristal : tous les 
grains ont la même déformation que celle qui est imposée macroscopiquement (on néglige la 
partie élastique). Ainsi, ce modèle assure la compatibilité géométrique du champ de 
déformation. Il s’agit d’une borne supérieure de la réponse élastoplastique du polycristal. Il 
est très utilisé dans la pratique pour sa simplicité et son efficacité. Par contre, il ne satisfait pas 
aux conditions d’équilibre des contraintes. Le modèle de Taylor initial ne tient pas compte de 
la forme du grain, ni de l’interaction entre les grains. Différents modèles dérivés de 
l’hypothèse de Taylor permettent de pallier ces manques [Van Houtte et Van Bael 04, Van 
Houtte et al. 05]. 
 
 

I.3.7. Modèle autocohérent 
 
Nous présentons dans cette section, le principe du schéma autocohérent à un site de manière 
rapide. Pour plus de détails, nous renvoyons le lecteur aux différents articles présentant en 
détail ce type d’approche [Mabelly 96, Lipinski et al. 90, Lipinski et Berveiller 89]. Ce modèle 
permet de satisfaire les conditions d’équilibres et les compatibilités géométriques en tenant 
compte des interactions entre grains. Il découle du travail d’Eshelby [Eshelby 57] qui a permis 
de trouver la solution du problème suivant (figure I.23) : « une petite région (inclusion) au 
sein d’un milieu élastique homogène infini, est soumise à un changement de forme et de taille 
qui, sans la contrainte imposée par le milieu qui l’entoure (matrice), serait une déformation 
homogène arbitraire. Quel est l’état élastique de l’inclusion et de la matrice ? ». Ce problème 
fut résolu dans le cas d’inclusions ellipsoïdales, montrant que les contraintes résultantes sont 
uniformes dans l’inclusion. Ce formalisme a été repris par Kröner [Kröner 61] dans le cadre 
des déformations élastoplastiques. Il propose de représenter chaque grain, d’une orientation 
cristallographique donnée, par une inclusion sphérique noyée dans un Milieu Homogène 
Equivalent (MHE) élastique (figure I.23). Le modèle de Kröner néglige les interactions 
plastiques entre l’inclusion et la matrice qui l’entoure. Pour pallier à cette restriction, Hill 
[Hill 65] a proposé de linéariser le comportement élastoplastique, en résolvant le problème de 
manière incrémentale. On se ramènera donc à un cas analogue à celui de l’élasticité. Ce 
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travail a permis une accommodation plastique de l’interaction inclusion-matrice grâce à une 
linéarisation incrémentale du comportement élastoplastique du grain et de la matrice. Dans 
cette approche, la matrice, qui entoure l’inclusion, est supposée avoir un module uniforme. En 
réalité, l’écrouissage n’est pas uniforme autour de l’inclusion. L’approche a été implémentée 
par Hutchinson [Hutchinson 70] pour simuler un agrégat de grains CFC. Berveiller et Zaoui 
[Berveiller et Zaoui 79] ont développé une autre approche autocohérente afin de simplifier la 
loi d’interaction et tenir compte des interactions plastiques. Lipinski et al. [Lipinski et al. 90, 
Lipinski 93] ont utilisé le modèle autocohérent pour simuler les grandes déformations et 
l’évolution de la texture dans le cas des matériaux cubiques (CFC et CC). 
 

 
Figure I.23 : représentation du polycristal suivant le modèle autocohérent 

 
 

I.3.7.1. Hypothèses 
 
En se basant sur les travaux de Hill [Hill 65], on peut écrire la loi de comportement sous la 
forme : 
 

( ) IIII l εΩσ && :=  (I.6) 

 
où IIσ&  et IIε&  sont respectivement les taux des contraintes (vitesse) et des déformations 
mésoscopiques (la dépendance de ces grandeurs en fonction de l’orientation Ω est omis pour 
alléger l’écriture). ( )Ωl  représente le tenseur des modules tangents élastoplastiques au niveau 
du monocristal et il dépend également de l’orientation cristallographique du grain. A chaque 
incrément (d’après (I.6)), on se trouve confronté à un problème d’homogénéisation linéaire 
que l’on sait résoudre dans le cadre de l’élasticité pure. 
 
Le modèle autocohérent est basé sur les hypothèses suivantes : 
� Chaque cristallite est assimilée à un ellipsoïde inclus dans un milieu homogène équivalent 
(MHE) qui possède les caractéristiques mécaniques du polycristal dont on cherche le 
comportement. 
� Le comportement élastoplastique (les champs de contraintes et de déformations) est 
uniforme et homogène à l’intérieur de chaque grain. 
� Les grandeurs macroscopiques sont déterminées par la moyenne des grandeurs 
mésoscopiques. 
� Les grandeurs macroscopiques sont considérées comme homogènes. 
� La texture est définie à partir de la fonction de distribution des orientations qui décrit la 
fraction du grain ayant une orientation donnée. 
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I.3.7.2. Plasticité du grain 
I.3.7.2.1. Plasticité du grain 

 
Le tenseur gradient de vitesse IIg&  ( ji

II
ij ug ,= ) de la transformation élastoplastique d’une 

cristallite se décompose en une partie symétrique correspondant à la vitesse de déformation 
mésoscopique totale IIε&  et une autre antisymétrique IIw&  se ramenant à une rotation. Chacun 
de ces facteurs se sépare en une partie élastique et une autre plastique, que l’on matérialisera 
par les indices e et p : 
 

( ) ( )pIIpIIeIIeIIII wwg &&&&& +++= εε        (I.7) 

 
avec :  
 

∑=
g

ggpII R γε &&  et ∑=
g

ggpII Qw γ&& , [Lipinski et al. 90]    (I.8) 

 
L’indice g fait référence au système de glissement g. gγ&  indique la vitesse de glissement sur 

ce système. gR  est le tenseur de Schmid (symétrique) représentant la déformation causée par 

un glissement unité sur le système g. Ce tenseur caractérise l’anisotropie géométrique de 
l’écoulement plastique. gQ  est un tenseur antisymétrique décrivant la rotation totale pour un 

glissement unité. Ces tenseurs sont des constantes lorsqu’ils sont exprimés dans un référentiel 
lié à la cristallite. 
Si n

r
 et m

r
 sont respectivement la normale au plan de glissement et la direction de glissement 

du système actif g : 
 

( )g
i

g
j

g
j

g
i

g
ij nmnm

2

1
R +=  et ( )g

i
g
j

g
j

g
i

g
ij nmnm

2

1
Q −=      (I.9) 

 
La partie élastique du tenseur de la vitesse de déformation mésoscopique obéit à la loi de 
Hooke généralisée : 
 

( ) IIeII s σΩε && :=          (I.10) 

 
ou bien : 
 

( ) eIIII c εΩσ && :=          (I.11) 

 
où s est le tenseur de souplesse et c, le tenseur de rigidité. 
 
 

I.3.7.2.2. Gestion des systèmes actifs 
 
D’après la loi de Schmid, un système de glissement g sera actif quand sa scission réduite gτ  

atteindra une valeur critique notée g
cτ  dépendant de l’état d’écrouissage de la cristallite. En 

déformations élastoplastiques, cette condition sur les scissions réduites s’écrit sous la forme 
suivante : 
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g
c

ji

II
ij

g
ij

IIgg RR τσστ === ∑
,

:        (I.12) 

 
Si on se place dans le cas de petites déformations, la vitesse de rotation du réseau cristallin est 
négligeable. On a alors : 
 

g
c

IIgg R τστ &&& == :         (I.13) 

 
Les critères de Schmid définissent la vitesse de glissement rγ&  des n systèmes de glissement 
actifs et des (N-n) systèmes inactifs (N étant le nombre de systèmes possibles pour la structure 
cristalline considérée). La formulation de l’activité d’un système de glissement est alors 
définie par : 
 

• 0r =γ&  si r
c

r τ<τ  

• 0r =γ&  si r
c

r τ=τ  et r
c

r τ<τ &&    (I.14) 

• 0r >γ&  si r
c

r τ=τ  et r
c

r τ=τ &&  

 
Les relations I.14 définissent les critères d’écoulement plastique. A partir de ces critères on 
peut déterminer quelle sera la combinaison de systèmes de glissement réellement activés à 
n’importe quel moment de la déformation plastique. Un système de glissement sera actif 
quand sa scission réduite atteindra une valeur critique et le taux de scission réduite atteindra le 
taux de scission critique. Les inconvénients de cette analyse combinatoire sont liés aux temps 
de simulation du fait qu’il est nécessaire de chercher la solution parmi toutes celles possibles 
(systèmes potentiellement actifs) et à la perte d’unicité selon la structure de la matrice 
d’écrouissage choisie. Il est donc intéressant d’avoir une loi qui permette des temps de calculs 
faibles et qui soit facile à utiliser en donnant les mêmes résultats que la procédure précédente. 
Ben Zineb et al. [Ben Zineb et al. 01] ont développé une loi inspirée des lois de viscoplasticité 
en éliminant la notion de temps. Cette loi a d’abord été validée dans le cas d’un monocristal 
puis Lorrain et al. [Lorrain 05, Lorrain et al. 05] l’ont utilisée dans le cadre d’une 
modélisation polycristalline. En viscoplasticité, la vitesse de glissement est reliée à la scission 
résolue par une fonction K fortement non linéaire : 
 

gggg K ττγ )(=  (I.15) 
 
Pour utiliser une formulation indépendante du temps, il faudrait une relation de la forme : 
 

gg
c

ggg K τττγ && ),(=  (I.16) 

 
La fonction Kg assure ici la gestion de l’activation et de la désactivation des systèmes de 
glissement. Elle doit vérifier les conditions suivantes qui peuvent être déduites des relations 
I.14 : 
� K doit admettre une valeur nulle ou éventuellement très faible lorsque le rapport τ/τc<1. 
� K demeure nul ou très faible lors de la décharge même si le rapport τ/τc est proche de 1. 
� K doit permettre la description de l’écrouissage lorsque 0>ττ &  et le rapport τ/τc proche de 

1. 
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Il est possible de choisir plusieurs types de fonctions de régularisation (exponentielle, 
tangente hyperbolique, …). La formulation adoptée, dans ce travail, est la suivante [Lorrain et 
al. 05] : 
 

( )( ) ( )( )






 +






 +














































−+= gg

g
c

g
g τ1

2

1
τ1

2

1
1

τ

τ
k1

2

1

η

1
K tanhtanhtanh &    (I.17) 

 
où η est un paramètre fonction de l’auto-écrouissage. k est un paramètre purement numérique 
qui sera ajusté avec la courbe de chargement macroscopique. La fonction Kg dépend de deux 
paramètres (η et k) en plus des scissions réduite et critique et du taux de scission réduite. Un 
bon ajustement de η et de k impliquera une bonne simulation du modèle. 
 
La gestion des systèmes activés étant déterminée, il faut établir la relation entre le taux de 
glissement sur un système actif g et le taux de contrainte mésoscopique : 
 

IIggggg RKK στγ &&& :==  (sans sommation sur g)     (I.18) 
 
En insérant (I.11) dans (I.18), on trouve : 
 

( ) eIIggg cRK εΩγ && ::=         (I.19) 
 
La vitesse de déformation totale au niveau des grains est fonction des déformations élastique 
et plastique : 
 

pIIeIIII εεε &&& +=          (I.20) 
 
En utilisant les relations I.19-I.20, on obtient : 
 

( ) ( )pIIIIggg cRK εεΩγ &&& −= ::        (I.21) 
 
En remplace la vitesse de déformation plastique par son expression I.8, on obtient : 
 

( ) 






 −= ∑
h

hhIIggg RcRK γεΩγ &&& ::        (I.22) 

 
En développant I.22, on trouve l’expression de la vitesse de glissement : 
 

( )( ) ( )∑
−+=

h

IIhh1hgg
gh

g cRKRcRK εΩΩδγ && ::::      (I.23) 

 
 

I.3.7.3. Loi d’écrouissage 
 
L’écrouissage est un phénomène de durcissement observé sur les matériaux métalliques, dû à 
l'accroissement du nombre des dislocations lors de la déformation plastique et à l'interaction 
entre celles-ci. On distingue l’auto-écrouissage qui définit le durcissement du système 
considéré et l’écrouissage latent définissant les effets d’un système sur l’autre. L’écrouissage 
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est généralement décrit par une matrice d’écrouissage Hrs reliant la variation de scission 
critique r

cτ&  d’un système r à la vitesse de glissement plastique d’un système s [Franciosi et al. 

80] : 
 

∑
=

=
n

1s

srsr
c H γτ &&            (I.24) 

 
Hrs permet de décrire phénoménologiquement, de manière plus ou moins simplifiée, les 
phénomènes de mouvement et de stockage des dislocations suivant les plans de glissement. 
 
Le choix de la loi d’écrouissage Hrs est une étape cruciale afin d’obtenir de bons résultats de 
modélisation du comportement du matériau simulé. A l’aide de cette loi, on peut tenir compte 
des différents phénomènes liés à l’écrouissage du matériau pendant la phase de plasticité. La 
loi linéaire est la plus citée dans la bibliographie à cause de sa simplicité et de son efficacité 
dans certains cas (traction des matériaux cubiques). Mais elle décrit de manière très simplifiée 
l’écrouissage du matériau. Plusieurs modèles [Paquin et al. 01, Franciosi et al. 80] ont été 
élaborés pour tenir davantage compte des différents processus physiques régissant 
l’écrouissage comme le stockage et l’annihilation des dislocations au cours de la plasticité.  
 
 

I.3.7.3.1. Equations constitutives du grain 
 
En tenant compte de I.8-I.20, le tenseur du taux de contraintes s’écrit : 
 

( ) ( ) ( ) ( ) 









−=−== ∑

g

ggIIpIIIIeIIII Rccc γεΩεεΩεΩσ &&&&&& :::     (I.25) 

 
En introduisant I.23 dans cette expression I.24, on obtient : 
 

( ) ( ) ( )( ) ( ) II

g h

hh1hgg
gh

gII cRKRcRKRcc εΩΩδΩΩσ && ::::: 









+−= ∑∑

−
  (I.26) 

 
Par comparaison entre I.6 et I.26, on trouve l’expression du tenseur des modules tangents 
élastoplastiques l(Ω) sous la forme : 
 

( ) ( ) ( ) ( )( ) ( )∑∑
−+−=

g h

hh1hgg
gh

g cRKRcRKRccl ΩΩδΩΩΩ ::::    (I.27) 

 
En combinant les expressions I.8, I.18 et I.20, on peut également déterminer l’expression, plus 
simple, de l-1(Ω) : 
 

( ) II

g

gggII RKRs σΩε && :







+= ∑        (I.28) 

 
avec : 
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( ) 







+Ω=Ω ∑−

g

ggg RKRsl )(1        (I.29) 

 
 

I.3.7.4. Modélisation du comportement macroscopique 
 
La vitesse de déformation mésoscopique est reliée à la vitesse de déformation macroscopique 
au travers de la relation suivante : 
 

( )( )[ ] I1II LlEI εΩε && :: −−+=         (I.30) 
 
Le tenseur de localisation A est alors donné par : 
 

( ) ( )( )[ ] 1LlEIA −−+= ΩΩ :        (I.31) 
 

où I est le tenseur unité d’ordre 4 et E, le tenseur de Morris au niveau du grain. Dans le cas 

d’inclusions de forme ellipsoïdale, ce tenseur peut s’écrire de la manière suivante [Morris 

70] : 

 

∫ ∫=
π π

φγθθ
π 0

2

0
sin

4

1
ddE ijklijkl        (I.32) 

 

avec : 

( ) ljikijkl K ξξξγ 1−= ,         (I.33) 

( ) pjijpljp lK ξξξ =          (I.34) 

1
1

cossin

a

φθξ = , 
2

2

cossin

a

φθξ = , 
3

3

cos

a

θξ =       (I.35) 

 
où 2a1, 2a2, 2a3 sont les longueurs des axes principaux de l’ellipsoïde. Les rapports de ces 
trois paramètres décrivent la texture morphologique du matériau considéré. 
 
Les taux de contraintes et de déformations mésoscopiques sont liés par la relation : 
 

( ) ( ) ( )( )[ ] I1IIII LlEIll εΩΩεΩσ &&& :::: −−+==      (I.36) 
 
Au niveau macroscopique, la loi de comportement cinématique est donnée par : 
 

II L εσ && :=          (I.37) 
 
où L est appelé le tenseur des modules tangents élastoplastiques effectifs du polycristal. Ainsi, 
on trouve la relation de concentration suivante : 
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( ) ( )( )[ ] I11II LLlEIl σΩΩσ && :::: −−−+=       (I.38) 
 
Le tenseur de concentration B est alors donné par : 
 

( ) ( )( )[ ] 11 LLlEIlB −−−+= ::: ΩΩ        (I.39) 
 
Les variables macroscopiques du polycristal sont obtenues par une opération de moyenne 
volumique sur l’ensemble des cristallites J de fraction volumique fJ : 
 

M1J

IJJII
M

1J

J

V

III Alf
,

::
=

=

=== ∑ εσσσ &&&&       (I.40) 

II
M

1J

J

V

III f εεε &&& ∑
=

==         (I.41) 

 
M est le nombre de cristallites de l’agrégat modèle. On obtient alors : 
 

II L εσ && :=          (I.42) 
 
où : 

( ) ( )( )[ ] 1JJ LlEIlAlL −−+== ΩΩ :::       (I.43) 

 
Soit : 
 

( ) ( )( )[ ]∑ −−+=
J

1JJ LlEIlfL ΩΩ ::        (I.44) 

 
L’ équation I.44 est une équation implicite non linéaire car l’inconnue L figure des deux côtés 
de l’équation de façon complexe. En effet, les propriétés recherchées à partir du tenseur L 
figurent dans la forme du tenseur de Morris E et dans l’expression (l(Ω)-L). On résout cette 
équation de manière itérative en partant d’une première approximation de la valeur de L qui 
permet d’évaluer le deuxième membre et on réinsère le résultat de cette évaluation comme 
nouvelle valeur jusqu’à ce que la différence entre deux itérations atteigne la précision 
souhaitée. 
 
 

I.3.7.5. Résultats numériques 
 
Dans cette partie, différents résultats numériques sur des polycristaux d’aluminium et d’acier 
austénitique vont être présentés. Ces données vont être comparées à des résultats issus de 
différents travaux antérieurs [Clausen et al. 98, Choteau 99]. L’objectif est d’illustrer les 
acquis et les insuffisances de la modélisation autocohérente. Pour cela, une attention 
particulière sera portée à la matrice d’écrouissage afin d’étudier son influence sur le 
comportement du matériau aux différentes échelles. La pertinence d’un modèle 
micromécanique dépend de la justesse de la loi de localisation utilisée et de la description du 
comportement à l’échelle locale. Le choix de la loi d’écrouissage est par conséquence très 
importante. Nous avons donc comparé quatre lois d’écrouissages ; deux lois simples 
traduisant l’écrouissage latent et l’auto-écrouissage et deux lois plus complexes qui tiennent 
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davantage compte des dislocations et des différents mécanismes physiques responsables de 
l’écrouissage. 
 
 

I.3.7.5.1. Présentation des lois d’écrouissages 
• Première loi d’écrouissage 

 
La matrice d’écrouissage Hgh (au travers de I.24) permet de traduire de manière simplifiée les 
phénomènes de mouvement et de stockage des dislocations dans les plans de glissement. On 
distingue l’auto-écrouissage par l’intermédiaire des termes diagonaux H1 (interactions faibles 
entre les dislocations) et l’écrouissage latent grâce aux termes non diagonaux H2 (interactions 
fortes entre les dislocations) : 
 

gh
0

gh ahH =           (I.45) 

 
où agh est la matrice d’interaction entre les systèmes de glissement g et h et h0, le module 
d’écrouissage initial. L’auto-écrouissage et l’écrouissage latent sont liés par : agh = q.agg où q 
est un facteur (constant) d’anisotropie. 
 
 

• Deuxième loi d’écrouissage 
 
La matrice proposée par Franciosi et al. [Franciosi et al. 80] fait intervenir deux termes. Le 
premier H1 est lié à:  
� L’écrouissage propre à chaque système de glissement appelé auto-écrouissage. 
� L’écrouissage dû aux interactions entre systèmes de glissement coplanaires. Cette 

réaction produit une jonction glissile. 
� L’écrouissage dû aux interactions colinéaires qui conduisent au glissement dévié. 
 
Le second terme H2 est lié aux autres types d’interactions, en particulier de type forêt de 
dislocations et les différents types de jonctions. 
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• Troisième loi d’écrouissage 
 
Dans les troisième et quatrième lois, les matrices d’écrouissages sont données en fonction des 
variables internes de la microstructure du matériau à savoir la densité de dislocations, 
l’annihilation des dislocations, le libre parcours moyen des dislocations et la scission critique. 
 
Kocks [Kocks 76] a exprimé la densité de dislocations produite ρ+ et la densité de dislocations 
d’annihilation ρ-  par : 
 

g
g

g

bL

1 γρ &&
)(

=+  et gcg

b

y γρρ && =−        (I.47) 

 
Lg est donné par : 
 

∑
≠

=

gl

l

g k
L

ρ
         (I.48) 

 
yc est la distance d’annihilation critique des dislocations. Lg est le libre parcours moyen des 
dislocations sur le système g considéré et k, un paramètre du matériau. Il correspond au 
stockage des dislocations : plus ce terme sera faible plus le nombre de dislocations stockées 
sera important. b désigne la norme du vecteur de Burgers du matériau. 
Par conséquent, l’évolution de la densité de dislocations totale d’un système g est le résultat 
final des deux phénomènes présentés par l’équation I.47. On peut alors écrire : 
 

gg
cg

g y2
L

1

b

1 γρρ && 






 −=         (I.49) 

 
A partir du travail de Franciosi [Franciosi 85], l’expression de la scission critique g

cτ  pour un 

système de glissement g est : 
 

hghg
0c

g
c ab ραµττ +=         (I.50) 

 
avec : 

g
0cτ  désigne la scission critique initiale ; 
gha  représente la matrice des interactions entre systèmes de glissement ; 

µ est le module de cisaillement du matériau et α, une constante du matériau. 
 
En différenciant l’équation I.26, on trouve : 
 

( ) ( ) hgh2g
c

g
0c

g
c ab2 ραµτττ && =−        (I.51) 

 
En combinant les équations I.49 et I.51 entre elles, on trouve : 
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Par conséquent, la matrice d’écrouissage est : 
 

( )
( ) 
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= h
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gh
g
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g
c

2
gh y2

L

1
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2

b
H ρ
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αµ

      (I.53) 

 
 

• Quatrième loi d’écrouissage 
 
Le travail de Voce [Voce 48] est une autre manière de tenir compte de l'annihilation des 
dislocations. Il consiste à introduire dans la loi d’écrouissage une scission de saturation sτ (la 

même pour tous les systèmes de glissement). Celle-ci correspond à l’état où le taux de la 
densité de dislocations gρ&  est nul. La densité de dislocations produite +gρ& est alors égale à la 

densité de dislocations d’annihilation −gρ&  : 
 

−+ += ggg ρρρ &&&          (I.54) 
 
En utilisant la définition de la scission de saturation (i.e : g

c
g
s ττ =  quand −+ = gg ρρ && ) et en 

combinant les équations I.47-I.51 entre elles, on détermine la forme de la loi d’écrouissage 
suivante : 
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Par conséquent, la matrice d’écrouissage est : 
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I.3.7.5.2. Chargement monotone 
 
Pour étudier le rôle de l’écrouissage et l’influence de la matrice Hgh, des simulations 
numériques ont été menées sur un aluminium de structure CFC. Nous avons comparé les 
résultats de simulations avec les résultats expérimentaux issus des travaux de Clausen et al. 
[Clausen et al. 98]. Ils ont couplé un essai de traction uniaxiale avec la mesure in-situ par 
diffraction des neutrons des déformations internes, dans la direction de traction, pour trois 
plans cristallographiques durant le chargement : (220), (200) et (111). Le modèle dispose de 
suffisamment de paramètres pour pouvoir reproduire une courbe de chargement 
macroscopique et cette approche ne valide pas les simulations à l’échelle mésoscopique. Par 
contre, une évaluation des caractéristiques du matériau à cette échelle peut être obtenue par la 
détermination des déformations internes par les techniques de diffraction. Nous avons opté 
pour des mesures par diffraction des neutrons car elles permettent une analyse dans le volume 
de l’échantillon. De plus, des mesures in-situ durant un chargement permettent de s’affranchir 
du problème de la décharge élastique qui peut être accompagnée d’écoulement plastique, ce 
qui rend les comparaisons quantitatives avec les simulations plus délicates. 
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Dans le cas de la structure CFC, les glissements s’effectuent principalement dans les plans 
(111) (quatre plans) suivant les directions <110> (3x2 directions si on considère les deux sens 
de glissement). Nous distinguerons pour cette structure 24 systèmes de glissement (4x3x2 : 
tableau I.1). La scission critique initiale pour chaque système de glissement et pour chaque 
cristal est supposée être la même. La scission réduite initiale est nulle pour chaque système au 
départ. Les tableaux I.2 et I.3 contiennent les paramètres du matériau et de la simulation. 
 

 A B C D 
Plan 111  111 111  111  

Direction 110  101 110  110  011  101  011 101 101  011 011  110  
N° 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 

Tableau I.1 : notations de Schmid et Boas [Schmid et Boas 35] pour les systèmes de 
glissement 

 
 
La texture initiale est définie par les angles d’Euler (ϕ1,φ,ϕ2). Elle est supposée isotrope du 
fait que la texture expérimentale est relativement peu marquée. Les résultats de la 
modélisation autocohérente portent sur un matériau constitué de 900 cristaux dont 70 
cristallites en position de diffraction suivant les plans (220), (200) et (111). Ce nombre de 
cristallites utilisées dans la modélisation a été justifié par une étude de l’influence du choix du 
nombre de cristallites en position de diffraction sur le comportement mécanique du matériau. 
 
La figure I.24 permet de comparer la courbe de traction expérimentale et celle obtenue par le 
modèle autocohérent pour les différentes lois d’écrouissage. D’après cette figure, on observe 
que le modèle arrive à reproduire, comme attendu, le comportement macroscopique de 
l’aluminium pour les quatre lois d’écrouissage. Les paramètres du modèle (scission critique, 
les paramètres de la fonction Mg, etc.) ont été déterminés par ajustement des courbes de 
chargement macroscopique expérimentales présentées sur la figure I.24 (tableau I.3). Les 
mêmes paramètres ont été gardés pour les comparaisons avec les résultats de diffraction. 
 
 

c11 (GPa) c12 (GPa) c44 (GPa) b (m) yc (m) ρρρρ0 (m
-2) 

108,2 61,3 28,5 2,86 10-10 10-9 109 
Tableau I.2 : les paramètres du matériau 

 
 

H(gh) ττττc0 

(MPa) 
h0 

(MPa) 
α k ττττs 

(MPa) 
1ere loi 10,09 50 0,31 45  
2éme loi 10,12 50 0,31 45  
3éme loi 9,9  0,31 45  
4éme loi 10 56 0,31 45 20 

Tableau I.3 : paramètres d’ajustement pour les différentes lois d’écrouissage 
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Figure I.24 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentale et simulées 

 
 
La figure I.25 présente les évolutions expérimentale et simulée de la déformation élastique 
interne pour le plan (220) en fonction de la déformation macroscopique avec les écarts types 
associés. D’après cette figure, on remarque un bon accord entre les courbes simulées et la 
courbe expérimentale dans la partie élastique et aussi après 1 % de déformation totale. Entre 
0,4 % et 0,9 % de déformation macroscopique, les points expérimentaux sont dispersés mais 
les prédictions numériques, pour les quatre lois d’écrouissages choisies, sont en accord avec 
les résultats expérimentaux. 
 
La figure I.26 donne une comparaison entre les courbes expérimentale et simulées concernant 
la déformation du plan (200) en fonction de la déformation totale. On constate que les 
paramètres du modèle, pour les quatre lois d’écrouissages, permettent de reproduire 
correctement la pente dans le domaine élastique. Par contre, les points expérimentaux sont au 
dessus du modèle dans le domaine plastique. Par exemple, l’écart relatif à 3 % de déformation 
totale peut atteindre 25 %. Dans le domaine plastique, les résultats prédits, pour les quatre lois 
d’écrouissages, ont presque la même pente. L’approche autocohérente est incapable de 
reproduire le comportement observé pour le plan (200) quelle que soit la loi d’écrouissage 
utilisée. 
 
L’évolution de la déformation interne du plan (111) en fonction de la déformation 
macroscopique est donnée dans la figure I.27. Jusqu’à 0,6 % de déformation totale, un bon 
accord est observé entre les résultats expérimentaux et les résultats du modèle, pour les quatre 
lois d’écrouissage. Entre 0,7 et 1,3 % de déformation totale, les points expérimentaux sont 
dispersés ce qui explique l’écart entre ceux-ci et les courbes du modèle. A 0,68 % de 
déformation totale, cet écart vaut 14 % (écart relatif). Enfin, à 3 % de déformation totale, 
l’écart relatif est de 9 %. 
 
En comparant les résultats simulés et expérimentaux correspondant aux trois plans, on 
constate que les plans (220) et (111) (de forte multiplicité) sont mieux ajustés par rapport au 
plan (200). Pour le plan (220), à 0,9 % de déformation totale, la différence entre les courbes 
de simulation et de l’expérience est de 4 %; et à 3 % de déformation totale, la variation est de 
6 %. Cette différence peut atteindre 25 % pour le plan (200) à 3 % de déformation totale. Ce 
résultat reste le même si on choisit un nombre de cristallites plus important. La prise en 
compte de la texture initiale même si elle est peu marquée permettrait d’améliorer les 
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simulations [Clausen et al. 03] mais elle n’explique pas à elle seule ces écarts. Ce phénomène 
pourrait être expliqué par la faiblesse du modèle utilisé en ce qui concerne la prise en compte 
de l’intégralité des interactions entre les plans de glissement. Cet écart a déjà été constaté dans 
la littérature [Clausen et al. 98, Clausen et Lorentzen 97] pour ce plan cristallin particulier. 
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Figure I.25 : évolutions des déformations internes élastiques expérimentale et simulées pour 

le plan (220) en fonction de la déformation macroscopique 
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Figure I.26 : courbes expérimentale et simulées des déformations internes élastiques pour le 

plan (200) en fonction de la déformation macroscopique 
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Figure I.27 : courbes expérimentale et simulées des déformations internes élastiques pour le 

plan (111) en fonction de la déformation macroscopique 
 
 
Nous avons également déterminé la distribution des contraintes d’ordre II obtenues à la fin de 
l’essai de traction. La figure I.28 représente la distribution de la composante II

11σ  sur une 
figure de pôles (111). Le tableau I.4 montre les minima et maxima des contraintes obtenus à 
la fin de l’essai. On remarque que les résultats obtenus par les première, deuxième et 
quatrième lois sont homogènes. L’état de contrainte obtenu à l'aide de la troisième loi, à la fin 
du chargement, est très dispersé d’un grain à l’autre avec un différentiel de 353 MPa. De plus, 
le niveau de contraintes le plus élevé est obtenu lors de cette simulation malgré la même 
courbe de chargement macroscopique. Par contre, les distributions sont relativement 
similaires. 
 
 

Lois Maximum de II
11σ  (MPa) Minimum de II

11σ  (MPa) 
1ère loi 606 419 
2ème loi 605 420 
3ème loi 843 490 
4ème loi 606 413 

Tableau I.4 : maximum et minimum des contraintes d’ordre 2 à la fin de l’essai 
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Figure I.28 : figure de pôles de σσσσ11 avant décharge : a. 1ère loi, b. 2ème loi, c. 3ème loi, d. 4ème 
loi 

 
 
En conclusion, les quatre lois utilisées ne présentent pas de différence significative au vu des 
résultats obtenus au cours d’un essai de traction sur un aluminium. Seule une hétérogénéité de 
contraintes plus forte est constatée pour la troisième loi avec des niveaux de contraintes 
internes plus élevés. Par contre, il est intéressant de voir les conséquences d’une description 
différente de l’écrouissage lors d’un trajet complexe. 
 
 

I.3.7.5.3. Chargement complexe 
 
Dans cette partie, nous avons simulé l’effet Bauschinger, présent dans un acier austénitique 
inoxydable 316L, en utilisant l’approche autocohérente. Les simulations ont été effectuées 
pour les différentes lois d’écrouissage présentées dans le paragraphe précédent. Elles 
permettent de tester la capacité du modèle à simuler un chargement complexe (traction-
compression). Les résultats de simulations seront comparés avec ceux de l’expérimentation 
issus des travaux de Choteau et al. [Choteau 99]. 
 
Les simulations portent sur un matériau constitué de 1000 cristaux choisis aléatoirement. 
Ainsi, la texture initiale est supposée isotrope et elle est définie par les angles d’Euler (ϕ1, φ1, 
ϕ2). Le choix du nombre de cristallites du matériau et de sa texture permet de représenter 

(a) (b) 

(c) (d) 
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l’agrégat polycristallin. La scission critique initiale pour chaque système de glissement et pour 
chaque cristallite est supposée être la même au départ. La scission réduite est initialement 
nulle pour chaque système. Les paramètres de simulations ont été déterminés à partir de la 
courbe expérimentale en traction et ils ont été gardés constants lors de la simulation du 
deuxième chargement (compression). Les valeurs de ces paramètres sont présentées dans le 
tableau I.6. Les paramètres liés au matériau sont présentés dans le tableau I.7. Une valeur 
arbitraire de 109 m-2 est choisie pour la densité initiale du matériau étant donné l’absence de 
données. Les valeurs de Lg  et de yc ont été choisies à partir des données disponibles dans la 
littérature [Lorrain 05]. La figure I.29 présente les résultats des simulations ainsi que les 
données expérimentales. Cette figure confirme la capacité des lois d’écrouissage à reproduire 
le premier chargement au niveau macroscopique, cette fois pour un acier 316L. Par contre, on 
observe clairement la faiblesse du modèle pour les quatre lois d’écrouissages : il ne reproduit 
pas la transition élastoplastique lors du deuxième chargement. Cependant, la troisième loi 
arrive à prédire l’écrouissage de telle sorte que l’écart relatif est quasiment nul entre 2 % et 
0 % de déformation totale. Ceci est probablement dû à une meilleure prise en compte de 
l’écrouissage intracristallin qui est régi, pour cette loi, par l’évolution de la densité de 
dislocations moyenne (en tenant compte des phénomènes de création, de stockage et 
d’annihilation des dislocations) par système de glissement. En revanche, la sous-estimation de 
l’effet Bauschinger est liée directement à l’hypothèse d’uniformité des champs de contraintes 
et de déformations au niveau du grain. On trouve alors des contraintes d’ordre deux de faible 
amplitude qui oscillent autour de zéro à l’équilibre et qui ne permettent pas d’obtenir un début 
de plastification réaliste. Pour cela, il vaudrait mieux prendre en compte les champs de 
contrainte profondément hétérogènes au niveau des parois et des cellules de dislocations 
constituant le grain plastifié. Cet exemple illustre clairement les limites des méthodes 
d’homogénéisation. La réelle prise en compte de l’arrangement cellulaire de dislocations 
apparaît alors évident, en vue de décrire le plus finement possible le comportement 
intracristallin et ses répercussions directes sur le comportement global du matériau. 
 
 

H(gh) ττττc0 

(MPa) 
h0 

(MPa) 
α k ττττs 

(MPa) 
1ere loi 85 235 1,1   
2éme loi 85 235 1,1   
3éme loi 88  1,1 45  
4éme loi 88 250 1,1  200 

Tableau I.6 : paramètres d’ajustement pour les différentes lois d’écrouissage 
 

c11 (GPa) c12 (GPa) c44 (GPa) b (m) ρρρρ0 (m
-2) yc (m) 

105 45 45 2,86 10-10 109 5,87 10-10 

Tableau I.7 : paramètres du matériau 
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Figure I.29 : comportement macroscopique du 316L en trajet complexe 

 
 

I.4. Conclusion 
 
Nous avons présenté une étude bibliographique sur les hétérogénéités intragranulaires. 
D’après cette étude, il ressort que la microstructure de dislocations introduit une anisotropie 
forte pour les polycristaux et elle apparaît comme un facteur essentiel pour une meilleure 
compréhension du comportement d’un matériau ayant subi notamment un chargement 
complexe. Cette microstructure est absente pour un matériau vierge ou recuit. Elle apparaît au 
début de la déformation plastique en faisant du grain, un milieu biphasé constitué d’une phase 
dure (paroi) de forte densité de dislocations et une phase molle (cellule) de faible densité de 
dislocations. Le milieu biphasé engendré est caractérisé par une forme et une orientation qui 
résultent d’un effet global du chargement sur le polycristal. 
 
Lorsque la déformation plastique augmente, les dislocations se déplacent vers les parois en 
traversant les cellules. Il apparaît ici la notion d’écrouissage non local, la déformation 
plastique dans les cellules induisant un durcissement des parois voisines. Si deux dislocations 
sont très proches, elles commencent à s’annihiler du fait de leurs structures dipolaires. Ainsi, 
la saturation de la dislocation est assurée en combinant les mécanismes d’accumulation et 
d’annihilation. Si la déformation plastique continue à augmenter pour un trajet monotone, les 
parois de dislocations s’amincissent et la taille des cellules diminue. En cas de trajet de 
Bauschinger ou pour quelques trajets durs, la microstructure de dislocations se dissout pour en 
reformer une nouvelle ou bien elle est déstabilisée ce qui peut conduire à la formation d’une 
microbande de cisaillement. Celle-ci peut alors provoquer la localisation de la déformation 
plastique macroscopique (bande de cisaillement) et conduire à la ruine du matériau. 
 
Dans le cas d’un chargement complexe et en utilisant des lois d’écrouissages simples (les 
première, deuxième et quatrième lois), le modèle n’arrive pas à prédire l’écrouissage du 
deuxième chargement et ceci, malgré un taux de prédéformation faible (3 %). Certes, en 
utilisant une loi d’écrouissage qui tient compte de la microstructure de dislocations, d’une 
façon phénoménologique, le modèle arrive à mieux simuler l’écrouissage du deuxième 
chargement. Par contre, la transition élastoplastique est mal reproduite par le modèle avec une 
surestimation de la limite d’élasticité durant le second chargement. Ceci peut s’expliquer par 
une mauvaise description des contraintes résiduelles générées lors du premier chargement. 
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D’après cet exemple, on voit l’intérêt de développer une approche qui permette de traduire ce 
qui ce passe durant la déformation plastique d’une façon plus réaliste en tenant compte de 
l’hétérogénéité intragranulaire. 
 
La microstructure de dislocations paraît donc importante pour toute modélisation du 
comportement mécanique des matériaux métalliques. Il semble alors pertinent de choisir 
comme échelle de départ, non plus le grain, mais cette microstructure. Les approches 
d’homogénéisation comme le modèle autocohèrent permettent de reproduire un grand nombre 
de résultats expérimentaux (texture, contraintes internes, anisotropie plastique, écrouissage 
monotone). Ce dernier tient compte, de manière simplifiée, de la microstructure de 
dislocations d’une façon phénoménologique à travers la matrice d’écrouissage [Paquin et al. 
01]. Ainsi, il n’est pas capable de décrire, d’une façon plus réaliste, les mécanismes de la 
déformation plastique et il ignore tout effet explicite d’ordre 3 (au niveau de la microstructure 
de dislocations). Par conséquent, ce modèle reste faible dans le cas des trajets complexes. Il 
apparaît nécessaire de décrire de manière plus physique (et donc moins phénoménologique) la 
transition micro-mésoscopique. 
 
Un des objectifs de cette thèse est de développer une loi de comportement monocristalline qui 
soit capable de prendre en compte les phénomènes qui ont lieu au niveau du grain et de 
développer un outil de transition d’échelles pertinent dans le but de prédire un comportement 
macroscopique réaliste en tenant compte des phénomènes d’interactions entre les grains. 
Dans le cadre de ce travail, deux axes d’amélioration des approches d’homogénéisation 
peuvent se dégager :  

1) La première amélioration consiste à considérer, en première approximation, le grain 
comme un matériau biphasé constitué d’une phase dure (les parois) et d’une phase 
molle (l’intérieure des cellules). Les interactions cellules-parois sont alors prises en 
compte au travers d’une matrice d’écrouissage non local du fait des différents 
phénomènes physiques décrits précédemment. De plus, la topologie (forme, 
orientation) des cellules pourra alors être prise en considération de manière explicite. 
Le comportement du grain (au travers d’une transition micro-méso) sera alors 
déterminé par une approche micromécanique à définir (Kröner, Mori-Tanaka, 
autocohérente) en fonction de la problématique. 

2) Les approches qui utilisent comme variable la densité de dislocations [Peeters et al. 
02, Estrin et al. 98] permettent de modéliser très finement les phénomènes physiques 
de la déformation en prenant en compte la description et l’organisation des 
dislocations. Les résultats donnés par ce type d’approche sont en bon accord avec ceux 
de l’expérience. Ce type de lois peut être pris en compte dans des approches à champs 
moyens comme le modèle autocohérent par une réécriture des lois d’écrouissage au 
niveau du grain. 

 
Une confrontation ou une utilisation conjointe de ces deux types d’approches serait 
intéressante pour mieux appréhender et modéliser les mécanismes de déformation présents au 
sein du matériau. Ceci va amener une étude comparative des modèles de comportement en 
déterminant les limites de chacun et les adaptations à effectuer. 
L’utilisation des modèles de transition d’échelles micro-macro ouvre de nouvelles 
perspectives pour l’optimisation de la mise en forme des matériaux par la prédiction de leur 
comportement sous sollicitation. Notre démarche s’appuiera sur l’utilisation combinée et 
complémentaire de la diffraction des rayons X et des modèles de transition d’échelles couplée 
à des essais mécaniques pour des trajets de chargement complexe. La diffraction des rayons X 
permettra de déterminer l’évolution des contraintes résiduelles en fonction du taux de 
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déformation et donc d’avoir des informations indirectes sur les mécanismes de déformation à 
l’échelle du volume diffractant. Elle agréera également la validité des simulations numériques 
et permettra de déterminer les différents paramètres de calculs (scissions critiques, matrice 
d’écrouissage…). En retour, les simulations permettront d’expliquer et d’interpréter les 
résultats expérimentaux obtenus. Ces derniers aideront à mettre en évidence l’anisotropie 
plastique et l’influence de la microstructure de dislocations sur des alliages CFC lors de 
chargements de type Bauschinger. 
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II.1.  Introduction 
 
Dans ce chapitre, il s’agira de mettre en place des approches micromécaniques adaptées pour la 
détermination du comportement élastoplastique des matériaux métalliques en tenant compte des 
effets de la microstructure de dislocations (figure II.1). Elles permettront de mieux rendre 
compte du comportement réel des matériaux lors de chargements simples et complexes du fait de 
la prise en compte du phénomène prépondérant de l’hétérogénéisation intragranulaire décrit dans 
le chapitre précédent. 
 
En se basant sur l’ensemble des résultats présentés dans le chapitre précédent, le modèle 
micromécanique que nous souhaitons mettre en place devra tenir compte d’un certain nombre de 
points : 

o Pour décrire correctement les effets de la microstructure, l’échelle de départ du modèle 
doit être celle des cellules de dislocations pour pouvoir prédire certaines conséquences à 
l’échelle macroscopique. 

o Le grain est un milieu fortement hétérogène (en terme de contrainte, de densité de 
dislocations, de déformation plastique) qui doit être pris en compte dans le formalisme 
développé dans le cadre de ce travail. 

o La mise en place progressive de la microstructure résulte du stockage des dislocations 
ayant traversé les cellules. Plus spécifiquement, l’activité plastique dans les cellules 
entraîne une augmentation de la densité de dislocations dans les murs adjacents 
(écrouissage non local). 

o Avec l’activité plastique, la microstructure de dislocations prend une morphologie 
particulière qui va jouer un rôle direct lors du changement de trajets. Cette structuration 
va contribuer à l’anisotropie du matériau et se superposer à la texture 
cristallographique. 

 
La microstructure de dislocations est considérée comme un matériau biphasé. Les murs aussi 
appelés parois, à forte densité de dislocations et de fraction volumique fw (w pour « walls »), 
constituent une phase dure. L’intérieur des cellules, à faible densité de dislocations et de fraction 
volumique fc=1-fw (c pour « cells »), constitue une phase molle [David et al. 97] du point de vue 
mécanique. Dans ce chapitre, nous allons d’abord décrire la loi de comportement pour le milieu 
composite considéré en tenant compte des différents points abordés plus haut. Ensuite, pour la 
détermination du comportement global du grain, il est nécessaire d’effectuer une transition 
d’échelle (micro-mésoscopique). A cet effet, plusieurs formalismes sont proposés : modèle de 
Kröner, modèle de Mori-Tanaka et le schéma autocohérent. La transition d’échelle du grain au 
polycristal (méso-macroscopique) est ensuite mise en œuvre par l’intermédiaire du modèle 
classique autocohérent (figure II.1). 
 
Dans la dernière partie de ce chapitre, nous présenterons une autre approche élaborée à partir des 
observations expérimentales pour décrire, avec plus de détails, l’évolution de la microstructure 
de dislocations. Ce modèle a été proposé initialement par Peeters et al. [Peeters et al. 02] dans le 
cadre de matériaux cubiques centrés (CC). Il permet une description fine de l’organisation des 
dislocations lors de la plasticité (cf. chapitre I). Dans le cadre de ce travail, il a été utilisé pour 
des matériaux cubiques à faces centrées (CFC). Cette approche permettra l’écriture d’une 
nouvelle loi au niveau du grain puis le lien avec l’échelle macroscopique sera établi à l’aide de la 
méthode autocohérente. 
 
Différents résultats numériques seront présentés afin d’étudier les principaux résultats de ces 
modèles. De plus, une étude paramétrique, pour évaluer les effets des différents mécanismes 
introduits dans ces approches, sera également entreprise. 
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Figure II.1 : schématisation de l’approche à double transitions d’échelles 
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II.2.  Modèle Kröner-Autocohérent 
II.2.1. Transition d’échelle micro-mésoscopique 

II.2.1.1. Expression des déformations des cellules et des parois 
 
Cette partie présente la loi de comportement cristalline développée pour décrire le comportement 
du grain. On considère un matériau métallique de structure cubique. Le grain est considéré 
comme un milieu biphasé : une phase dure (les murs avec une forte densité de dislocations) et 
une autre molle (l’intérieur des cellules avec une faible densité de dislocations) (figure II.2). 
L’utilisation de l’approche de Kröner permet, en tenant compte des interactions entre les cellules 
et les parois, de simplifier dans un premier temps les équations constitutives du modèle. De plus, 
ce premier modèle permettra d’obtenir des premiers résultats numériques exploitables et 
cohérents avec la réalité physique de la plasticité intragranulaire. 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure II.2 : présentation des parois et des cellules d’un grain (milieu biphasé) 
 
 
Etant donné la forte différence d’activité dans les deux phases considérées, on peut représenter le 
champ de contrainte ou de déformation par un champ uniforme par morceau. Dans chaque phase, 
les grandeurs considérées sont donc remplacées par leurs valeurs volumiques moyennes. A 
l’échelle du grain, la déformation plastique et la rotation plastique correspondante pour chaque 
phase sont alors : 
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L’indice h fait référence à un système de glissement. h

αγ&  indique la vitesse de glissement 

(moyenne et uniforme) de la phase α (w, c) sur ce système. hR  est le tenseur de Schmid 

représentant la déformation causée par un glissement unité sur le système h. Ce tenseur 
caractérise l’anisotropie géométrique de l’écoulement plastique. hQ  est un tenseur 

antisymétrique décrivant la rotation totale pour un glissement unité. Ces deux tenseurs sont 
supposés uniformes sur tout le grain. On ne considère donc pas la désorientation entre les 
cellules et les parois. 
 
Si l’élasticité est supposée homogène et isotrope dans le composite et si elle est représentée par 
le tenseur d’élasticité c alors la déformation plastique des grains εpII est définie par la moyenne 
pondérée des déformations des cellules εec et des parois εpw (déformation d’ordre trois) : 

 

joint du grain 

phase molle : cellule 

phase dure : paroi 
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εpII=fwεpw+fcεpc          (II.3) 
 
Avec : fw=1-f (fraction volumique des parois) et fc=f (fraction volumique des cellules). 
 
On rappelle la loi de Hooke qui lie la partie élastique du tenseur de la vitesse de déformation 
mésoscopique et le taux de contrainte correspondant : 
 

IIeII s σε && :=           (II.4) 

 
s est le tenseur de souplesse. 
La loi de Hooke adaptée à un milieu biphasé est donnée par : 
 

cec s σε && :=  (II.5) 
wew s σε && :=  (II.6) 

 
où ασ&  est le taux de contrainte dans la phase α (w, c). 
 
 

II.2.1.2. Evolution de la densité de dislocations 
 
Le principal mécanisme responsable de l’écrouissage met en jeu les dislocations. Lors du 
chargement, l’évolution des densités de dislocations g

αρ  est liée principalement à deux 

phénomènes : le stockage et l’annihilation des dislocations dans les parois. Les dislocations sont 
d’abord créées à l’intérieur des cellules et / ou parois puis stockées (+g

wρ& ) au niveau des parois 

opposées après un déplacement à l’intérieur des cellules avec une vitesse variable (figure I.6) : 
lorsque les dislocations deviennent de plus en plus nombreuses, elles ont tendance à s’annihiler 
( −g

wρ& ) suivant une distance critique entre deux dislocations (distance caractéristique 

d’annihilation des dislocations). 
Dans la modélisation des hétérogénéités intragranulaires, nous ne distinguerons pas, pour une 
prmière approche, les différents types de dislocations rencontrées dans les matériaux métalliques. 
L’évolution et la quantité des dislocations à l’intérieur des cellules sont très faibles par rapport à 
celle des dislocations présentes dans les parois [Mughrabi 83]. Le taux de dislocations stockées 
dans les parois peut alors être donné par [Essmann et Mughrabi 79] : 
 

g
cg

g
w bL

1 γρ &&
)(

=+  (II.7) 

 
où b représente la norme du vecteur de Burgers du matériau. Physiquement, elle représente la 
déformation du réseau cristallin. L(g) désigne le libre parcours moyen des dislocations dans les 
cellules sur le système g. Il dépend aussi de la force des obstacles et de la densité de dislocations. 
Alors : 
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où kL est un paramètre du matériau associé à la distribution des dislocations. Le phénomène 
d’annihilation qui tient compte du réarrangement des dislocations pendant la déformation est 
exprimé par : 
 

g
w

g
w

cg
w b

y2 γρρ && −=−  (II.9) 

 
où yc désigne la distance caractéristique d’annihilation des dislocations. Par conséquent, 
l’évolution de la densité de dislocations dans les parois est définie par (pas de sommation sur g) : 
 

−+ += g
w

g
w

g
w ρρρ &&&  (II.10) 

 
 

II.2.1.3. Ecrouissage 
 
Lors d’une déformation plastique, les dislocations se déplacent vers les parois et par conséquent 
leur densité augmente. Les parois deviennent, ainsi, de plus en plus rigides et leur limite 
élastique sera plus élevée que celle des cellules. Ce phénomène de durcissement d’une région 
provoqué par la déformation plastique d’une autre région s’appelle l’écrouissage non local. Cette 
notion a été introduite par Muller et al. [Muller et al. 94, Muller 94]. Si on considère le grain 
comme un milieu homogène, l’évolution du taux de scission critique sur un système g est donnée 
en tout point r par (cf. chapitre I) : 
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= γτ &&  (II.11) 

 
Cette relation ne permet pas de décrire le durcissement des parois provoqué par le mouvement 
des dislocations dans les cellules. Il faudrait introduire l’aspect non-local de l’écrouissage pour 
tenir compte de l’évolution du taux de scission critique en un point r provoqué par le glissement 
plastique )'(rhγ& en un autre point r’. L’équation précédente s’écrit alors [Muller 94] : 

 

')'()',()( dVrrrHr s

V

gsg
c γτ && ∫=  (II.12) 

 
V est le volume du grain et H, la matrice d’écrouissage non-locale. La microstructure peut être 
considérée comme un composite biphasé. Si on fait l’hypothèse simplificatrice de remplacer 

)(rhγ& et )(rg
cτ& par leur valeur moyenne (hypothèse d’uniformité par morceau), l’évolution du 

taux de scission critique pour chaque phase α (= c, w) est alors donnée par : 
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Soit de manière plus condensée : 
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gh
ccH  et gh

wwH  traduisent l’influence locale du système h sur le système g de la même phase. gh
wcH  

et gh
cwH  désignent l’aspect non local de l’écrouissage et l’influence d’une phase sur l’autre. 

La figure II.3 présente une schématisation de l’écrouissage non local. 
 

 
Figure II.3 : schéma des différents mécanismes d’écrouissage 

 
 
Il reste maintenant à exprimer ces matrices en fonction de paramètres physiques liés au concept 
de dislocations. La scission critique pour chaque système et pour chaque phase (g

cατ ) est obtenue 

à l’aide de la densité de dislocations et de la matrice décrivant l’anisotropie des interactions entre 
les systèmes de glissement g et h (agh) par [Franciosi 85] : 
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où g

c ατ 0  est la scission critique initiale de la phase, ξ est une constante qui dépend des 

interactions élastiques entre dislocations. µ représente le module de cisaillement du matériau. En 
développant l’équation II.16, on a : 
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Alors : 
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On en déduit la relation suivante : 
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En comparant entre elles, les équations II.14, II.15 et II.21, on trouve ainsi les expressions des 

gh
wcH  et gh

wwH  sous les formes : 
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Schmitt et al. [Schmitt 86, Fernandes et Schmitt 83] ont observé, sur un acier doux, que 
l’épaisseur des parois et la taille des cellules diminuent avec la déformation plastique. Il attribue 
ce phénomène à la création, au cours du chargement, de nouveaux murs de dislocations au sein 
même de la microstructure déjà existante. Entre autre, la densité de dislocations dans les cellules 
reste faible par rapport à celle au niveau des parois [Mughrabi 83]. Par conséquent, le stockage 
des dislocations dans les cellules reste faible du fait du nombre peu élevé d’obstacles présents. 
Ainsi, il apparaît raisonnable de choisir une valeur faible pour gh

ccH , ce qui traduit la faible 

augmentation de la densité de dislocations dans les cellules et une valeur nulle pour gh
cwH  pour 

négliger les effets non locaux des parois sur les cellules. Alors, on peut écrire les matrices gh
ccH  

et gh
cwH  sous la forme empirique : 
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0=gh
cwH  (II.25) 

 
où ζ est une constante. 
 
 

II.2.1.4. Loi de comportement non local pour le monocristal 
 
Kröner [Kröner 61] s’est basé sur les travaux d’Eshelby [Eshelby 57] pour déterminer les 
contraintes internes d’une inclusion plongée dans une matrice de mêmes propriétés élastiques 
homogènes c. Il a considéré une inclusion ellipsoïdale, dans laquelle réside une déformation 
plastique uniforme IIpε  noyée dans une matrice infinie isotrope. Cette méthode consiste à 
considérer un grain particulier comme une inclusion et à étudier les interactions entre ce grain et 
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la matrice infinie, homogène et continue, formée par tous les autres grains, et qui aurait subi 
uniformément une déformation plastique donnée Ipε . Les contraintes dans l’inclusion sont : 
 

)(:)(: IIpIpeshII sIc εεσ −−=  (II.26) 
 
sesh est le tenseur d’Eshelby dépendant de la géométrie de l’inclusion et I désigne le tenseur 
identité d’ordre 4. Dans cette approche, les incompatibilités de la déformation plastique sont 
accommodées par des déformations additionnelles purement élastiques dans la matrice. Ce 
modèle surestime donc les contraintes internes car l’accommodation doit être élastoplastique. 
 
Ce modèle peut être généralisé au cas biphasé afin de décrire la microstructure de dislocations. 
Dans le cas d’une élasticité isotrope, les relations de moyenne sur les déformations et les 
contraintes peuvent s’écrire : 
 

εΙΙ = (1 - f)εw + fεc (II.27) 

σΙΙ = (1 - f)σw + fσc (II.28) 

εpΙΙ = (1 - f)εpw + fεpc (II.29) 

 

La contrainte dans une phase α donnée dans le cas d’un matériau composite s’écrit : 

 

σα = σΙΙ + c:(I - sesh):(εp - εpα) (II.30) 

 

A partir des relations précédentes, les contraintes dans chaque phase s’expriment alors de la 
façon suivante : 

 

( )pcpwwIIw a εεσσ −+= :  (II.31) 

( )pcpwcIIc a εεσσ −+= :  (II.32) 
 
où aα sont les tenseurs de localisation donnés par : 
 

( ) ( )esh
T

c sIcf1a −−= :α  (II.33) 

( )esh
T

w sIfca −−= :α  (II.34) 
 
αT est un facteur d’accommodation [Berveiller et Zaoui 79]. Il a été introduit par Berveiller et 
Zaoui afin d’assurer, de manière approximative, l’accommodation plastique autour de l’inclusion 
(cellule ou paroi). Ce facteur est supposé, par souci de simplicité, indépendant de la plasticité et 
sa valeur est fixée à 1/10 [Beradai et al. 87] pour avoir des niveaux de contraintes réalistes. Par 
la suite, ce facteur d’accommodation sera omis pour alléger l’écriture des équations. D’après les 
équations II.31 et II.32, on constate que les contraintes dans les phases dépendent de l’état de 
contrainte du grain ( IIσ ), de la géométrie de l’inclusion et de l’état de déformation des phases 
( pcpw εε − ). Ce dernier terme montre clairement l’influence d’une phase sur l’autre. Par 
exemple, l’état de contrainte dans les cellules va dépendre non seulement de la déformation 
plastique locale pcε , mais aussi de pwε , déformation plastique induite dans les parois, soit dans 
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une autre partie du composite. En conséquence, on observe un écrouissage non local au niveau 
des contraintes internes. 
 
 
La projection du taux des contraintes dans les phases sur les systèmes de glissement définit la 
scission réduite de chaque phase de la façon suivante : 
 

cgg
c R στ && :=  (II.35) 

wgg
w R στ && :=  (II.36) 

II.2.1.5. Taux de glissement 
 
L’activation des systèmes de glissement peut se faire à l’aide des conditions de Schmid : un 
système de glissement est actif si sa scission réduite pour une phase α (τα) atteint la scission 
critique de la même phase (τcα) et le taux de scission réduite est égal au taux de scission critique. 
 
A l’aide de la loi d’écrouissage (relations II.14 et II.15) et des critères de Schmid, on peut écrire 
les critères d’écoulement plastique sous la forme : 
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Il faut alors trouver la bonne combinaison sur 48 (24+24 en considérant les deux sens de 
glissement et les deux phases) systèmes simultanément pour un CFC sachant que les activités 
plastiques des deux phases sont corrélées du fait de l’écrouissage non local. Pour optimiser le 
temps de calcul, on utilise ici la formulation développée par Ben Zeneb et al. [Ben Zeneb et al. 
01] donnée par la relation I.20 et étendue à un milieu biphasé : 
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Les expressions des fonctions gKα  dans le cas de deux phases sont de la forme : 
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où k est un paramètre purement numérique. L’écrouissage non local est pris en compte 
implicitement au travers des scissions critiques et de leurs taux correspondants. Nous supposons 
que l’expression II.41 choisie pour les fonctions gKα  vérifie les conditions présentées dans le 

paragraphe I.3.7.2.2. 
 
En combinant les relations II.1 et II.28-II.41 entre elles, les taux d’activité pour chaque phase se 
réécrivent : 
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En développant la relation II.42, on trouve : 
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δgh est le symbole de Kronecker. h et g varient de 1 à 24 pour une structure CFC et de 1 à 48 
pour une structure CC. 
 
L’ équation II.43 peut se mettre sous une forme matricielle par blocs : 
 













=




























−

−+

∑∑

∑∑
II
ij

wg
ij

g
w

II
ij

cg
ij

g
c

h
w

h
c

h

wh
kl

w
ijkl

wg
ij

g
wgh

h

ch
kl

w
ijkl

wg
ij

g
w

h

wh
kl

c
ijkl

cg
ij

g
c

h

ch
kl

c
ijkl

cg
ij

g
cgh

RK

RK

RaRKRaRK

RaRKRaRK

σ

σ

γ
γ

δ

δ

&

&

&

&
 (II.44) 

 
Ainsi, le taux d’activité des phases est donné par (quand l’inversion est possible) : 
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En développant l’équation II.45, on peut trouver une expression condensée du taux de glissement 
sous la forme : 
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II.2.1.6. Contraintes d’ordre deux 
 
Le taux de déformation au niveau des grains est décomposé en une partie élastique et une partie 
plastique : 
 

pIIeIIII εεε &&& +=  (II.48) 
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Si l’élasticité est uniforme dans le grain de module c, on écrit pIIε&  de la façon suivante : 
 

( ) pwpcpII f1f εεε &&& −+=  (II.49) 
 
En utilisant les relations II.1, II.47-II.49, on trouve : 
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Finalement, les modules élastoplastiques tangents mésoscopiques sont donnés par : 
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Cette équation II.51 nous permet donc d’avoir le comportement élastoplastique supposé local en 
moyenne au niveau du grain à partir des caractéristiques non locales au niveau des cellules et 
parois de dislocations. Cette loi permet de lier le taux de déformation des grains au taux de 
contrainte correspondant. Elle dépend des systèmes de glissement actifs, des propriétés 
élastiques, de l’état mécanique dans les phases et de la morphologie de la microstructure à 
travers le tenseur d’Eshelby. 
 
 

II.2.1.7. Fraction volumique 
 
La détermination de l’état mécanique du composite biphasé nécessite l’introduction d’une loi 
d’évolution de la fraction de zone dure fw. Certains auteurs [Estrin et al. 98] ont proposé des 
expressions phénoménologiques de fw dépendant de la déformation du système de glissement 
considéré. Durant la plasticité, on considère que la fraction volumique f des cellules pour un 
grain I donné évolue en fonction du glissement accumulé acc

cIγ  à travers la relation empirique 

suivante [Gloaguen et François 06, Toth 05, Estrin et al. 98] : 
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où f0 est la fraction volumique initiale et f∞ la valeur de saturation à grande déformation. γ

par est 
un paramètre qui définit la vitesse de diminution de f. acc

cIγ  représente le glissement accumulé 

dans le grain I. Cette relation permet, de plus, de prendre en compte l’hétérogénéité 
intergranulaire. En fonction de l’orientation cristallographique, la fraction volumique des cellules 
pour chaque cristallite évolue différemment suivant l’activité plastique. Cette relation permettra 
de reproduire, de manière qualitative, l’évolution de la fraction volumique des parois avec la 
déformation plastique. Une approche plus quantitative nécessiterait un développement qui sort de 
ce présent travail. Par exemple, Gaudin [Gaudin 02] a mesuré expérimentalement la fraction 
volumique de la zone dure (paroi) fw d’un matériau austénitique inoxydable AISI 316L. Il a 
déterminé cette fraction volumique moyenne par grain à partir des clichés de MET pour 
différents niveaux de déformation plastique. Sur la figure II.4 est présentée l’évolution de cette 

fraction en fonction de 
µ
ττ 0−

 pour différents métaux, où τ0 la contrainte de cisaillement initiale. 
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La fraction volumique, pour l’acier, augmente (durcissement) en stade II jusqu’à la saturation 
puis elle diminue en stade III (adoucissement). 
 
Finalement, afin d’obtenir des résultats exploitables mais cohérents avec la réalité physique de la 
microstructure de dislocations, nous nous baserons sur un ensemble de travaux expérimentaux 
antérieurs pour déterminer les paramètres de l’équation II.52. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Figure II.4 : évolution de la fraction volumique des parois fw dans différents matériaux [Gaudin 

02] 
 
 

II.2.1.8. Réorientation des grains 
 
Toute modélisation du comportement polycristallin doit considérer l’état initial de la texture et 
en donner une représentation réaliste. Le modèle que nous avons choisi permet de considérer un 
nombre donné d’orientations, avec leur fraction volumique associée. Nous avons créé un pseudo-
matériau de N grains. Chaque grain est pondéré par la valeur de la FDO correspondant à son 
orientation. L’orientation des grains se fait par le biais des angles d’Euler (notation de Bunge) 

21  ϕφϕ  tels que [ ] [ ] [ ]πϕπφπϕ 20020 21 ,,,,, ∈∈∈ . La matrice de passage P qui permet de mettre 
en coïncidence le repère du cristal avec celui de l’échantillon s’écrit de la manière suivante : 
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L’orientation du réseau cristallin est induite par la vitesse de rotation élastique supposée 
uniforme dans le grain. Pour pouvoir calculer, à chaque incrément de déformation 
macroscopique imposé, la réorientation de chaque cristallite due à la plasticité, nous avons utilisé 
dans le cadre de ce travail l’approche proposée par Lebenhson [Lebenhson 93]. Cette approche 
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permet de réactualiser pour chaque incrément la matrice de passage R de chaque cristallite en 
fonction des taux de rotation et de suivre la texture induite par le chargement plastique. Cette 
texture va contribuer à l’anisotropie du comportement élastoplastique du polycristal. 
 
 

II.2.2. Transition d’échelle méso-macro 
 
Dans la partie précédente nous avons développé une approche pour décrire le comportement du 
grain en utilisant le modèle Kröner et en tenant compte de la microstructure de dislocations et 
des effets non locaux au niveau des cellules. Une autre transition vers l’échelle macroscopique 
permettra d’analyser l’influence des hétérogénéités intragranulaires sur le comportement global 
du matériau. Un schéma autocohérent à un site classique est alors utilisé pour effectuer la 
transition depuis l’échelle mésoscopique (grain) jusqu’au niveau du polycristal (macroscopique). 
L’ajout principal est la loi de comportement mésoscopique résultant des propriétés non locales 
de la structure cellulaire permettant d’accéder aux grandeurs aux trois échelles du matériau. Les 
principales équations sont données dans la partie I.3.7.4. Pour plus de détails, le lecteur pourra se 
référer à [Mabelly 96, Lipinski et al. 90, Lipinski et Berveiller 89]. 
 
 

II.2.3. Décharge élastique 
 
Par soucis de simplification, dans le cadre d’une première approche, nous supposerons que la 
décharge est purement élastique sans écoulement plastique. 
 
Lors d’une décharge après un trajet de chargement ayant conduit à des déformations plastiques, 
il existe un champ de contraintes internes en équilibre appelées contraintes résiduelles. Nous 
considérons le cas d’une décharge sans écoulement plastique. La contrainte dans chaque grain 
après décharge s’écrit : 
 

( )[ ] I11
e

IIII
0 CCcTIc σσσ :::: −−−+−=  (II.54) 

 
� c représente le tenseur de rigidité du monocristal, qui dépend de l’orientation du grain. 
� C est le tenseur d’élasticité macroscopique du matériau. 
� II

0σ  désigne les contraintes internes dans un grain après décharge. 

� IIσ  représente les contraintes dans un grain sous la charge Iσ  après le chargement 

imposé. 

� ( )[ ] I11
e CCcTIc σ:::: −−−+  correspond aux contraintes dans un grain dues à la 

contrainte macroscopique et à l’hétérogénéité de comportement élastique à travers le terme 
(c-C). 
� Le terme Te est calculé pour un comportement élastique de la matrice défini par le 
tenseur C (et non plus le tenseur L). 
� Pour un matériau élastiquement isotrope (c=C), on a simplement : 

 
IIIII

0 σσσ −=  (II.55) 

 
� Les contraintes dans chaque phase après décharge s’écrivent : 

 

( )[ ] I11
e0 CCcTIc σσσ αα :::: −−−+−=  (II.56) 
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II.2.4. Résultats numériques 
 
Dans la partie précédente, une première approche a été mise en place à partir d’une description 
simplifiée du fait de la complexité des phénomènes physiques présents. Le but de ce modèle est 
de pouvoir reproduire le comportement mécanique d’un matériau cubique soumis à un 
chargement cyclique en tenant compte de grandeurs microstructurales. Pour ce faire, cette partie 
présente des résultats obtenus d’après le modèle développé précédemment dans le cas de 
chargements simples et complexes. De plus, une étude paramétrique, destinée à connaître 
l’influence des principaux paramètres du modèle sur le comportement global, a également été 
effectuée. Elle détermine l’influence de : 

� La scission critique initiale. 
� La densité de dislocation initiale. 
� La fraction volumique initiale. 
� Le coefficient d’écrouissage local. 
� Les paramètres de la fonction gKαβ . 

� Le libre parcours moyen. 
� La distance d’annihilation. 
� La morphologie des phases. 
� La texture cristallographique. 

 
Cette étude nous permettra de dégager une première tendance sur le choix des paramètres à 
utiliser dans le cadre d’une comparaison avec nos résultats expérimentaux (cf. chapitre IV). De 
plus, les modèles développés par la suite font appel au même jeu de paramètres. Les observations 
faites pourront être utilisées pour ces approches. 
 
Les résultats numériques présentés sont obtenus suite à un essai de type Baushinger : traction - 
compression. Nous considérons un polycristal modèle en acier austénitique inoxydable AISI 
316L, de structure CFC, composé de 100 cristallites avec une texture initiale isotrope. Ce 
nombre de cristallites est capable de représenter le comportement macroscopique d’un agrégat 
polycristallin [Gloaguen et François 06, Lemoine 95] pour ce type de texture. A l’état initial, les 
cristallites possèdent toutes la même forme sphérique et leurs orientations sont choisies de 
manière aléatoire. Les scissions critiques initiales de la phase molle (cellules) et de la phase dure 
(parois) sont choisies identiques sur tous les systèmes de glissement (Tableau I.1). La scission 
réduite initiale est nulle pour chaque système. Nous utilisons la matrice de Franciosi et al. 
[Franciosi et al. 80] qui ne fait intervenir que les interactions faibles (agg) et fortes (agh) entre 
systèmes de glissement : écrouissage latent et auto-écrouissage. L’élasticité est supposée isotrope 
(µ = 70 GPa et ν=0,3). Le module du vecteur de Burgers est b=5 10-10 m. Les grandeurs internes 
du matériau (densité de dislocations, distance d’annihilation, etc.) ont été déterminées par un 
ajustement entre les points expérimentaux et la courbe simulée. Nous avons présenté les 
paramètres de simulation dans le tableau II.1. 
 

ρρρρw0000 ((((m-2)))) yc (m) ττττc0 (MPa) ζζζζ(MPa2) agg agh kL f0 f∞∞∞∞ γγγγpar ξξξξ k 
1 109 2,8 10-9 95 350 1 1,1 1 0,8 0,7 3,2 0,3 30 

Tableau II.1 : paramètres de simulation 
 
 

II.2.4.1. Comportement mécanique en chargement monotone 
 
Nous commençons cette étude numérique par une simulation du comportement mécanique d’un 
acier austénitique inoxydable AISI 316L ayant subi un chargement en traction. Ces résultats sont 
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confrontés aux données expérimentales issues du travail de Choteau [Choteau 99]. La 
déformation totale est de 5 %. Cet exemple permettra de mettre en évidence les informations 
supplémentaires obtenues par le fait d’avoir comme échelle de départ la microstructure 
intragranulaire. 
 
La figure II.5 montre une bonne corrélation entre les résultats expérimentaux et ceux de 
simulations pour la courbe de chargement. Sur cette figure, nous avons également présenté le 
comportement moyen ( ασ I

22 , αε I
22 ) des phases sur l’ensemble de l’agrégat donné par les relations 

suivantes : 
 

∑=
n

n
22n

I
22 f αα σσ  (II.57) 
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n

n
22n

I
22 f αα εε  (II.58) 

 
où fn est la fraction volumique du grain n. Avec : 
 

Iw
w

Ic
c

I ff σσσ +=  (II.59) 

 
Les nuages de points décrivent l’état des contraintes d’ordre II des grains (nII

22σ ) et l’état 

mécanique des deux phases (ασ n
22 ) dans chaque grain n (ordre III) avant et après la décharge 

élastique. L’exposant n est rajouté pour insister sur la dépendance de ces grandeurs en fonction 
du grain étudié et pour éviter toute ambiguïté, il sera omis, dans la suite du travail. 
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Figure II.5 : comportement mécanique macroscopique et en moyenne par phase de l’acier AISI 
316L. Les points représentent l’état de contraintes des grains (ordre II) et des phases (ordre III) 

avant et après décharge : (○ : nII
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Initialement, le matériau est supposé homogène. Ainsi, le comportement élastique et le champ 
des contraintes sont uniformes dans l’agrégat polycristallin. Le polycristal et les phases 
atteignent leurs limites d’élasticité au même moment, ce qui est une hypothèse qui pourrait être 
discutée. L’hétérogénéisation du matériau commence avec la création des parois qui sont 
caractérisées par des contraintes internes très élevées à cause de l’écrouissage non local. Le 
durcissement de cette phase est contrôlé par la plasticité des cellules correspondantes. La 
différence de contrainte entre les cellules et les parois semble cohérente avec les observations 
expérimentales [Ungar et Groma 89]. Le nuage de points présenté dans la figure II.5 permet de 
révéler la forte contrainte présente dans les parois et le développement des hétérogénéités durant 
la plasticité. A la décharge élastique, les cellules se trouvent dans un état de compression 
marquée. Cet état mécanique particulier peut permettre d’initier très rapidement la plasticité lors 
d’un deuxième chargement en compression. 
 
 

II.2.4.2. Influence de la scission critique 
 
La scission critique est plus ou moins liée à la limite d’élasticité du matériau. Elle permet de 
déterminer un seuil de plastification pour un matériau donné. La figure II.6 montre que cette 
scission n’a pas d’influence sur les valeurs de la pente d’écrouissage global et des phases. Cette 
remarque est valable pour le premier et le deuxième chargement. La transition élastoplastique est 
retardée lors du deuxième chargement quand la scission critique initiale augmente. Une bonne 
approximation de la valeur de la scission critique permet une simulation correcte de la transition 
élastoplastique. Généralement, on prend la moitié de la limite d’élasticité et on optimise cette 
valeur. 
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Figure II.6 : influence du choix de la scission critique sur le comportement mécanique 

macroscopique et en moyenne par phase de l’acier 
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II.2.4.3. Influence de la densité de dislocation initiale des parois 
 
Nous avons simulé l’influence de la densité de dislocations initiale au niveau des parois (relation 
II.10) sur le comportement mécanique global et celui des phases (cellules et parois). Nous 
rappelons que la densité de dislocations intervient d’une façon directe dans la matrice d’auto-
écrouissage (relation II.23) et dans la matrice d’écrouissage non-local (relation II.22). Par 
conséquent, elle intervient d’une façon indirecte, à travers ces matrices, dans l’expression de la 
scission critique des parois, la gestion des systèmes de glissements au niveau des parois, etc. 
La figure II.7 présente les résultats obtenus pour différentes valeurs de la densité de dislocations 
(105 m-2, 1012 m-2 et 1015 m-2), les autres paramètres restant inchangés (tableau II.1). Les effets 
sont marqués sur la réponse en moyenne des parois. D’après la figure II.7, on observe que la 
pente d’écrouissage des parois devient forte si la densité de dislocations initiale est grande. Les 
effets sur la réponse macroscopique sont moindres du fait d’une fraction volumique des parois 
faible (fw = 0,2). On constate un durcissement du polycristal : l’écrouissage global varie 
lentement en fonction de cette densité. 
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Figure II.7 : influence de la densité de dislocation sur le comportement mécanique 

macroscopique et en moyenne par phase de l’acier lors d’un essai de traction-compression 
 

II.2.4.4. Influence de la fraction volumique 
 
La fraction volumique évolue dans le cadre de nos simulations en fonction de l’activité plastique 
qui est fortement corrélée à l’orientation du grain d’après la relation II.52. La figure II.8 présente 
l’évolution de la fraction moyenne des parois (fw=1-f) au niveau du polycristal et aussi pour les 
grains le plus et le moins déformé. La simulation a été effectuée jusqu’à 5 % de déformation afin 
de bien voir l’évolution des fractions volumiques. On observe que la fraction volumique 
augmente logiquement au cours de la déformation, ce qui semble cohérent avec la relation II.52 
et aussi avec les observations expérimentales réalisées par Feaugas [Feaugas 99] et Kashyap et 
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al. [Kashyap et al. 88] sur un acier inoxydable (AISI 316L). L’écart relatif de la fraction 
volumique des parois à 4 % de déformation totale entre le plus et le moins déformé est d’environ 
5 %. 
La figure II.9 montre l’influence de la fraction volumique des cellules (fc=f) sur le comportement 
mécanique (relation II.43). Trois valeurs initiales ont été choisies : 0,75 ; 0,8 ; 0,85. Les autres 
paramètres restent inchangés (tableaux II.1). Quelque soit le chargement (premier ou deuxième 
chargement), on constate que plus la fraction volumique des cellules est grande, plus la pente 
d’écrouissage global est faible : le matériau est plus dur pour une fraction volumique de cellules 
plus faible (cf. relation II.28). Par contre, elle a une influence moindre sur la réponse moyenne 
des cellules et des parois. Ces résultats sont logiques en partant du principe qu’un matériau 
quelconque est plus dur si le volume occupé par les dislocations est important. 
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Figure II.8 : évolution de la fraction volumique en fonction de la déformation totale 

macroscopique 
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Figure II.9 : influence de la fraction volumique sur le comportement mécanique en traction - 

compression 
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II.2.4.5. Influence du paramètre d’écrouissage ζ 
 
Nous avons porté sur la figure II.10 l’influence du coefficient ζ de la matrice d’écrouissage gh

ccH  

(relation II.24) sur le comportement mécanique. Nous avons choisi trois valeurs pour ce 
paramètre ζ : 25, 350 et 1200 MPa². Il a une influence, au travers de la scission critique des 
cellules, sur les taux de glissement des cellules par l’intermédiaire de la fonction g

cK  (équation 

II.41). 
D’après la figure II.10, on observe que l’écrouissage global et celui des phases du premier 
chargement augmentent avec ce coefficient. Par exemple, on observe une augmentation de la 
contrainte macroscopique de 15 MPa à ε22=1 % et de 30 MPa à ε22=3 % suivant la valeur de ce 
coefficient. 
Par contre, la pente d’écrouissage devient plus faible durant le second chargement en augmentant 
le coefficient d’auto-écrouissage ζ avec des écarts marqués entre les différents cas. A ε22=1 %, 
cette différence atteint 100 MPa. 
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Figure II.10 : influence de l’écrouissage local sur le comportement mécanique en traction - 

compression 
 
 

II.2.4.6. Influence du paramètre de la fonctiongKα  

 
La fonction gKα  est caractérisée par un paramètre qui est purement numérique (relation II.41). 

L’influence de ce paramètre, noté k, sur le comportement mécanique du polycristal et des phases 
est montrée sur la figure II.11. 
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Dans notre étude paramétrique, trois valeurs ont été choisies pour k : 8, 15 et 30 (figure II.11). 
Durant le premier chargement, on obtient une pente d’écrouissage forte en augmentant k pour les 
lois de comportement globale et locales. On observe aussi une saturation dans le comportement 
en fonction du paramètre k à partir de la valeur k=30. 
 
Après la décharge élastique, nous obtenons une distribution des contraintes résiduelles 
(composante II

22σ ) plus dispersées dans l’espace (σ, ε) pour une valeur de k plus forte [Annexe I, 
Figure AI.2 ]. Les extremums de contraintes pour les trois cas sont relativement similaires. 
 
Pour le second chargement, l’influence de k sur le comportement mécanique aux différentes 
échelles du matériau est quasiment similaire au premier chargement : les pentes d’écrouissages 
au niveau du polycristal et des phases sont plus fortes si la valeur de k augmente. 
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Figure II.11 : influence du paramètre k de la fonction gKα  sur le comportement mécanique en 

traction - compression : 
 
 

II.2.4.7. Influence du libre parcours moyen 
 
Le libre parcours moyen des dislocations est caractérisé par une constante empirique noté kL 
(relation II.8). Cette constante permet de gérer le stockage des dislocations dans l’agrégat 
polycristallin. D’après la relation II.8, le stockage des dislocations est important si kL est petit (le 
taux de dislocations stockées dans les parois (relation II.8) est inversement proportionnel à L et 
donc à kL). Nous avons choisi trois valeurs de kL afin de vérifier cette remarque : 0,25, 1 et 3 
(figure II.12). 
La figure II.12 montre que la constante kL n’a pas d’influence sur la réponse macroscopique pour 
le premier chargement du polycristal dans l’intervalle de déformation choisi (≤3 %). Par contre, 
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elle influe logiquement sur les parois : cette phase subit un durcissement (cf. relation II.22) en 
diminuant la valeur de kL. Les écarts observés pour les cellules sont logiquement plus faibles : 
l’écart relatif entre les réponses moyennes pour les cellules (pour kL=3 et kL=0,5) est d’environ 
2,5 %.  
 
Pour le second chargement, on constate que le comportement des cellules est moins rigide si kL 
est élevé (12 % d’écart relatif à la fin de l’essai entre kL=3 et kL=0,5 pour les réponses moyennes 
au niveau des cellules). On remarque aussi un léger adoucissement du polycristal si kL est grand 
(cf. relation II.22). 
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Figure II.12 : influence de kL sur le comportement mécanique en traction-compression 

 
 

II.2.4.8. Influence de la distance d’annihilation yc 
 
Cette grandeur permet de gérer l’évolution de l’annihilation durant la déformation plastique. 
Cette distance intervient dans les expressions du taux de la densité de dislocations (relations 
II.10), du taux de la scission critique (relation II.20) et de la matrice d’auto-écrouissage des 
parois gh

wwH  (relation II.23). Nous avons fait varier yc suivant trois valeurs : 10-6 m, 10-9 m et 

yc= 10-12 m. Si on augmente yc, le matériau se durcit. 
 
Sur la figure II.13, nous pouvons observer l’influence de la distance d’annihilation sur le 
comportement mécanique global et ceux des phases durant les deux chargements. Quelque soit le 
chargement, plus elle est grande, plus l’écrouissage est fort. On obtient le même comportement 
pour les valeurs 10-9 m et 10-12 m : on a une saturation au niveau du comportement à partir de 
yc=10-9 m. Lors du deuxième chargement, on observe aussi que la pente d’écrouissage des parois 
devient marquée pour les trois cas. Ceci est dû à la densité de dislocations au niveau des parois 



Chapitre II : Modélisation élastoplastique 

  74 

qui devient élevée au deuxième chargement (1014 m-2). Cette grandeur a une influence directe sur 
la matrice d’écrouissage locale (cf. relation II.23) au niveau des parois. 
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Figure II.13 : influence de la distance d’annihilation sur le comportement mécanique en traction 

suivie d’une compression 
 
 

II.2.4.9. Influence de la morphologie de la microstructure de dislocations 
 
Par l’intermédiaire du tenseur d’Eshelby, on peut imposer la géométrie des inclusions 
représentant les cellules de dislocations. En première approximation, on peut supposer que 
l’orientation principale des cellules correspond au système de déformation principal du grain (cf. 
chapitre I). Une simulation numérique sur un polycristal de 100 grains a montré que le système 
le plus actif demeuré inchangé au cours d’un essai de traction pour 93 % des grains jusqu’à un 
taux de 5 % de déformation. Donc, nous avons projeté les ellipsoïdes sur le plan de glissement 
initialement le plus actif. Le tenseur d’Eshelby est alors calculé dans le repère de l’ellipsoïde. 
Pour le second chargement, nous avons supposé que ce sont les mêmes systèmes de glissement 
qui sont les plus actifs mais avec un sens de glissement opposé. 
 
La figure II.14 représente l’évolution de la contrainte macroscopique en fonction de la 
déformation macroscopique pour une morphologie sphérique et deux morphologies ellipsoïdales 
de dimension 5-5-1 et 10-10-1. Dans le cas du premier chargement, la nature de la morphologie a 
peu d’influence sur le comportement du polycristal pour l’intervalle de déformation étudié. Par 
contre, la forme sphérique accentue la différence entre les états mécaniques des deux phases : 
une différence en contrainte de 251 MPa à la fin du premier essai est constatée. L’influence de la 
morphologie est marquée pour la réponse macroscopique en compression (hétérogénéité entre 
phases de l’ordre de 221 MPa à la fin de l’essai). Pour les trois cas étudiés, la forme sphérique 
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induit le plus grand écart entre les deux phases avec, cette fois-ci, la plus faible pente 
d’écrouissage pour les parois. L’influence de la morphologie de la microstructure de 
dislocations, sur les contraintes internes mésoscopiques (niveau des grains) et microscopiques 
(niveau des cellules et des parois) pour la composante 22σ , est présentée sur les figures AI.3-AI.5 
(annexe I) après un essai de traction (et sans décharge élastique). La distribution des contraintes 
mésoscopiques est relativement similaire pour les trois cas. On constate néanmoins une 
dispersion progressive des nuages lorsqu’on passe d’une forme sphérique à une forme 
ellipsoïdale de l’inclusion. Les différences sont plus marquées lorsque l’on se place à l’échelle 
des phases. Le niveau moyen des contraintes est plus élevé pour les sphères au niveau des parois 
et plus faible pour les cellules. Les hétérogénéités de contraintes sont plus marquées pour les cas 
des inclusions 5-5-1 et 10-10-1. Les figures de pôles des contraintes internes mésoscopiques et 
internes sont données par les figures AI.6-AI.8. Etant donné les taux de déformation considérés, 
les orientations cristallographiques, pour les trois cas, sont évidemment identiques. Par contre, 
les distributions des contraintes et des extremums sont différentes suivant les cas, 
particulièrement au niveau des phases. L’effet de forme est donc important notamment lors d’un 
trajet complexe tant au niveau macroscopique que microscopique. 
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Figure II.14 : influence de la morphologie sur le comportement global et celui des phases 
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II.2.4.10. Influence des contraintes intragranulaires sur le comportement mécanique 
lors d’un chargement complexe 

 
La figure II.15 présente le comportement mécanique d’un acier lors d’un essai de traction-
compression. Pour mettre en évidence l’importance de la prise en compte des hétérogénéités 
mécaniques intragranulaires, les contraintes résiduelles générées au niveau des phases et du 
polycristal lors du premier essai sont mises à zéro. Ces résultats sont comparés aux simulations 
précédentes. La limite d’élasticité en compression devient plus élevée sans la présence des 
contraintes résiduelles dues à la prédéformation avec un comportement très différent en 
plasticité. Ce changement de comportement est essentiellement dû aux cellules. 
 

-550

-450

-350

-250

-150

-50

50

150

250

350

450

550

-2,5 -0,5 1,5 3,5 5,5

Déformation (%)

C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)

 

 
Figure II.15 : influence des contraintes résiduelles sur le deuxième chargement 

 
 
Assurément, les effets provoqués par un chargement complexe sont dus à la combinaison de 
l’anisotropie plastique au niveau du grain et des contraintes internes du fait de la mise en place et 
de la présence de la microstructure de dislocations. Il peut être noté que la texture 
cristallographique va jouer un rôle mineur dans ce type de comportement [Viatkina 05] si elle 
n’est pas couplée à la prise en compte de cette microstructure.  
 
La figure II.16 présente l’évolution des contraintes internes lors de l’essai de traction-
compression pour le plus déformé et le moins déformé des grains. A cause de l’anisotropie 
plastique, les contraintes aux échelles microscopiques et mésoscopiques dépendent fortement de 
l’orientation cristallographique au travers de l’activation de systèmes de déformation différents. 
L’orientation des grains, via les contraintes internes, va donc influencer le comportement des 
grains lors d’un changement de trajet. 
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Figure II.16 : comportement du moins déformé et du plus déformé des grains 

 
 
Dans le cas d’une texture non isotrope, des directions privilégiées sont présentes. Dans ces 
conditions, le comportement d’un groupe de grains caractérisé par une orientation donnée peut 
alors avoir une influence notable sur le comportement global du matériau (contrairement à un 
matériau non texturé). De plus, l’anisotropie plastique va jouer directement sur le niveau de 
contraintes internes dans les grains et elle va donc avoir une influence marquée sur le 
comportement mécanique global lors d’essais complexe pour des matériaux texturés. Dans les 
modèles que nous avons mis en place, nous avons pris en compte (au moins partiellement) ces 
différentes sources d’anisotropie : les hétérogénéités intragranulaires causées par la 
microstructure de dislocations, les contraintes internes résultantes de cette topologie cellulaire, 
l’anisotropie plastique et la texture cristallographique (cf. chapitre V). 
 
 

II.2.5. Conclusion 
 
Une première approche avec une double transition d’échelles a été développée afin de modéliser 
le comportement mécanique élastoplastique des matériaux métalliques durant des chargements 
monotones et complexes. Une approche de Kröner appliquée au cas d’un biphasé représentant la 
microstructure cellulaire est utilisée. Le grain est considéré comme un milieu biphasé : les parois 
avec une forte densité de dislocations et les cellules avec une faible densité. Cette densité est 
prise en tant que variable interne du modèle. La notion d’écrouissage non local, qui traduit 
l’influence des cellules sur les parois, est introduite au travers de quatre matrices d’écrouissage. 
L’évolution de la fraction volumique des cellules est également prise en compte de manière 
empirique. 
 
Cette première approche a mis en lumière la forte hétérogénéité intragranulaire dans les grains 
suite au premier essai mécanique avec des contraintes de traction pour les parois et de 
compression pour les cellules. Dans cette thèse, nous avons utilisé le modèle pour effectuer une 
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étude paramétrique afin de comprendre l’importance et l’influence des paramètres internes 
choisis dans le cadre de notre modélisation comme la morphologie, les paramètres d’écrouissage 
ou la fraction volumique. Cette étude confirme la nécessité d’une détermination de ces 
paramètres pour une évaluation réaliste du comportement mécanique du matériau. 
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II.3.  Modèle Autocohérent-Autocohérent 
 
Dans la partie II.2, nous avons présenté un premier modèle dont la transition micro-
mésoscopique est assurée par le modèle de Kröner. Le développement de cette approche est 
basé sur les incompatibilités plastiques entre phases. Ceci a permis dans un premier temps 
d’éviter des relations complexes pour la localisation. Par contre, ce modèle ne permet pas une 
description suffisante des interactions entre phases. De plus, il prévoit des niveaux de 
contraintes trop élevés qui nécessitent l’introduction d’un coefficient d’accommodation. 
Ainsi, il est incapable de décrire d’une façon plus réaliste l’évolution de la déformation 
plastique et l’évolution de la structure de dislocations. 
Par conséquent, nous avons développé une deuxième approche en utilisant, cette fois-ci, le 
modèle autocohérent afin de corriger les hypothèses simplificatrices faites par la première. La 
modélisation de la deuxième transition (grain-polycristal) est identique à celle présentée dans 
les sections II.2.2 et II.2.3. 
 
 

II.3.1. Transition d’échelle micro-méso 
II.3.1.1. Taux de glissement : 

 
Dans le cadre de l’approche autocohérente, la mise en place d’un écrouissage non local va 
induire également une formulation non locale pour les modules tangents élastoplastiques du 
milieu biphasé étudié. On doit alors avoir : 
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&&& :')',(:')',( ∫ ∫∫ ∫ +=  (II.60) 

 
ou de manière plus condensée : 
 

wcwcccc ll εεσ &&& :: +=  (II.61) 
wwwcwcw ll εεσ &&& :: +=  (II.62) 

 
où lcc, lcw, lwc et lww sont appelés les modules tangents microscopiques. 
Il reste à déterminer les expressions de ces tenseurs. Pour cela, il alors nécessaire d’introduire 
de manière explicite la non-localité dans l’expression donnant le taux de glissement (cf. 
relation II.40)  
 
Ainsi, le taux d’activité pour un système de glissement g donné peut se réécrire formellement 
sous la forme : 
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Les expressions des fonctions gKαα  traduisant l’aspect local dans le cas de deux phases 

peuvent se mettre sous la forme : 
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où k est toujours un paramètre purement numérique qui sera pris identique pour les deux 
phases. 
Le problème consiste à déterminer les expressions de gKαβ  traduisant l’aspect non local de 

l’activité plastique pour chaque phase. Or, comme nous l’avons mentionné au paragraphe 
II.2.1.3, les parois n’influencent quasiment pas les propriétés des cellules. Nous avons donc 
choisi les expressions des fonctions gKαβ  (α≠β) sous la forme : 

 
0K g

cw =  et g
cc

g
wc KK κ=  (II.65) 

 
où κ est une constante permettant de tenir compte de l’aspect non local de l’écrouissage au 
niveau du taux de glissement. Elle traduit, empiriquement, l’importance de l’influence des 
cellules sur les parois de manière simplifiée. Cette constante est inférieure à 1. En effet, les 
cellules se déforment aisément par rapport aux parois. Donc, le taux d’activité des cellules est 
plus grand que celui des parois : 
 

g
w

g
c γγ && >  (II.66) 

 
En insérant les équations de II.63 dans II.66, on trouve : 
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Alors : 
 

κ>1  (II.68) 
 
L’ expression II.64 choisie pour les fonctions gKαβ  doit vérifier les mêmes conditions que 

celles de l’expression II.41. 
 
On utilise alors les équations II.35, II.36 et II.63 pour réécrire les taux d’activité pour chaque 
phase : 
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Les expressions des taux de contrainte dans chaque phase sont données par : 
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Une combinaison et un développement (cf. annexe II) des équations précédentes nous 
permettent de trouver les expressions des taux de glissement : 
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avec : 
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L’ expression II.71 montre que le taux d’activité de chaque phase est obtenu par le produit de 
deux matrices de dimension égale au nombre des systèmes de la structure étudiée (48 pour un 
CC et 24 pour un CFC. Tous les systèmes sont activés dans la formulation utilisée). A partir 
des hypothèses faites sur la matrice 0=g

cwH  et sur la fonction 0=g
cwK  (l’influence des 

cellules sur les parois est négligeable), la matrice Mgh est triangulaire inférieure par blocs et de 
blocs diagonaux carrés. Le terme gh

cwM  est nul et ceci simplifiera l’équation II.71 ainsi que 

plusieurs relations dans la suite de ce travail. 
Les contraintes de chaque phase sont données sous la forme : 
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Nous comparons les relations II.73, II.61 et II.61, nous trouvons les expressions des modules 
tangents microscopiques sous la forme : 
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 (II.74) 

 
Ces modules tangents microscopiques permettent d’exprimer l’écrouissage non local induit 
par la déformation plastique à l’intérieur des cellules qui entraîne un durcissement des parois. 
Ils dépendent des matrices d’écrouissages locales et non locales. Ces matrices sont exprimées 
en fonction des paramètres internes (relations II.22 et II.23) définis dans le paragraphe 
précédent. 
Puisque 0=gh

cwH  et 0=gh
cwK  et 0=gh

cwM , ces tenseurs peuvent se simplifier : 
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Il reste maintenant à effectuer la transition d’échelle vers le grain pour obtenir la loi de 
comportement correspondante. 
 
 

II.3.1.2. Contraintes d’ordre deux : 
 
Les contraintes au niveau des grains sont liées aux contraintes dans les cellules et les parois 
par la relation de moyenne suivante : 
 

( ) wcII f1f σσσ &&& −+=  (II.76) 
 
En insérant II.74 et II.75 dans II.78, on obtient : 
 

( ) ( )( )wwwcwcwcwcccII llf1llf εεεεσ &&&&& :::: +−++=  (II.77) 
 
Après une opération de factorisation on trouve : 
 

( )( ) ( )( ) wwwcwcwcccII lf1fllf1fl εεσ &&& :: −++−+=  (II.78) 

 
Les déformations mésoscopiques et microscopiques sont liées par des tenseurs de 
localisations sous la forme : 
 

IIcc a εε && :=  (II.79) 
IIww a εε && :=  (II.80) 

 
avec ac et aw les tenseurs de localisation au niveau de la cellule et de la paroi. Ces deux 
tenseurs dans le cas d’un écrouissage non-local peuvent s’exprimer sous la forme : 
 

( )[ ]
( )[ ]

( ) ( )











−+=

+−

+++=

−−−

−−−

−
−−−−−

cwc1esh1ww1eshw

1ww1eshcw1esh

1
wc1esh1ww1eshcw1eshcc1eshc

allsIllsIa

llsIllsI

llsllsIllsllsIa

::::::

:::::

:::::::::::

∆

∆

∆∆

 (II.81) 

 
Si on tient compte de la nullité de lcw (=0), on trouve une expression simplifiée : 
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avec : 
 

lll cccc −=∆  et lll wwww −=∆  (II.83) 
 
sesh le tenseur de d’Eshelby qui prend en compte l’influence de la morphologie de l’inclusion 
au niveau de chaque grain. 
 
D’après les relations II.80 et II.81, on a alors : 
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( )( ) ( )( )( ) IIwwwcwcwcccII alf1flalf1fl εσ && ::: −++−+=  (II.84) 
Sachant que : 
 

IIII l εσ && :=  (II.85) 
 
Alors, le module tangent au niveau des grains est donné par : 
 

( )( ) ( )( ) wwwcwcwccc alf1flalf1fll :: −++−+=  (II.86) 
 
L’ expression II.86 montre que le tenseur des modules tangents élastoplastiques d’un 
monocristal a une forme complexe dans le cas d’une description biphasée de la 
microstructure. Ce tenseur dépend de l’état de contrainte, des systèmes actifs, des matrices 
d’écrouissages à travers les scissions critiques des phases et de toute l’histoire du chargement. 
On constate que l’équation obtenue est une équation fortement implicite. Par exemple, les 
tenseurs de localisation (ac et aw) dépendent de l. Pour résoudre cette équation, il sera 
nécessaire de procéder à une résolution par itérations successives pour chaque grain pour 
déterminer ce tenseur. 
 
La transition du grain au polycristal est assurée par un modèle autocohérent classique présenté 
dans le chapitre I. La figure II.17 résume l’approche avec une double transition d’échelles 
utilisée dans ce travail. 
 

 
Figure II.17 : schématisation de l’approche avec une double transition d’échelle 

 
 

II.3.2. Procédure de calcul 
 
Après avoir présenté le modèle développé, nous allons maintenant préciser les différentes 
démarches qui ont permis sa mise en œuvre informatique. Tous les calculs ont été faits sur le 
logiciel Mathematica 5.1. La figure II.18 présente l’algorithme utilisé durant le calcul. 
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Figure II.18 : algorithme du modèle utilisé 
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II.3.3. Résultats numériques 
 
Dans cette section, les résultats du modèle vont être comparés à des données expérimentales 
obtenues dans des travaux antérieurs sur des monocristaux dans le cas de chargements 
monotones et complexe. L’objectif est de vérifier la cohérence de la nouvelle loi de 
comportement monocristalline mise en place dans ce travail. Dans un second temps, quelques 
simulations numériques à l’échelle du polycristal seront également montrées. 
 
 

II.3.2.1. Simulation d’un monocristal 
Chargement monotone 
 
Pollnow et al. [Pollnow et al. 72] ont réalisé des essais de traction uniaxiale sur des 
éprouvettes monocristallines de fer α (structure cubique centré). Nous avons simulé plusieurs 
orientations correspondant à celles des monocristaux étudiés par les auteurs. Dans leur article, 
seule la direction de traction indiquée dans le triangle standard est donnée par les auteurs. Elle 
ne permet de déduire que deux des trois angles d’Euler qui définissent l’orientation 
monocristalline. La troisième valeur a donc été considérée comme un paramètre à identifier 
(même valeur pour tous les essais) permettant d’avoir une adéquation entre théorie et 
expérience. Pour diminuer le nombre de variables à identifier, nous avons utilisé les mêmes 
valeurs des angles d’Euler que celles trouvées par Lorrain et al. [Lorrain 05, Lorrain et al. 05] 
dans le cadre d’une modélisation autocohérente élastoplastique classique. 
 
Pour la validation du modèle présenté, un des essais de traction est utilisé comme essai de 
référence et les différents paramètres du modèle sont identifiés par l’intermédiaire de celui-ci. 
Ensuite, pour les autres essais, le jeu de paramètres reste évidemment identique. L’élasticité 
est supposée isotrope et elle est décrite par le module de cisaillement µ (= 61,75 GPa) et le 
coefficient de Poisson ν (= 0,3). Les cellules sont choisies de forme sphérique. Dans le cas 
d’un matériau CC, la déformation plastique est assurée par deux familles de glissement : 
( ) 111112  et ( ) 111110 . La scission critique initiale pour chaque système de glissement de 

chaque famille est supposée être la même. Elle est déterminée pour reproduire au mieux la 
limite d’élasticité du matériau. Très peu de données expérimentales sont disponibles sur les 
paramètres définissant l’évolution des dislocations et l’écrouissage. Dans un premier temps, 
ces paramètres sont choisis dans des intervalles cohérents avec ceux donnés dans la littérature 
(quand cela est possible). Puis ils sont ajustés pour reproduire au mieux les données 
expérimentales relatives à l’essai de traction. Ceci peut se justifier puisque les paramètres ρ0, 
yc (Eq. II.9), kL (Eq. II.8), ς  (Eq. II.24), et κ (Eq. II.68) définissent l’évolution de la densité 
de dislocations ainsi que de l’écrouissage du matériau. Par conséquent, ils peuvent être 
déduits de la réponse mécanique de ce dernier. Une valeur de 0,5 est prise pour ξ (Eq. II.16). 
Pour la fraction volumique, une valeur typique observée pour les cellules de dislocations est 
choisie. La valeur de k (Eq. II.64) est déterminée par comparaison avec un modèle 
autocohérent classique pour un chargement monotone (en terme de système de déformation 
principale et de réorientation cristallographique). Cette valeur est ensuite ajustée pour 
reproduire au mieux l’essai de référence. La norme du vecteur de Burgers est prise égale à 
5,82 10-10 m. 
 
Les paramètres de simulations sont donnés dans le tableau II.2. La figure II.19.a présente 
l'essai d'identification et les figures II.19.b-d présentent la validation du modèle. La figure 
II.19.a donne aussi le comportement des parois et des cellules. 
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De manière générale, les résultats simulés arrivent à reproduire le comportement général des 
monocristaux en traction. Les figures II.19.c et II.19.d présentent les plus grandes différences 
entre les résultats numériques et expérimentaux. Ceci peut s’expliquer par plusieurs raisons. 
Cette erreur peut provenir du fait que l’orientation exacte du monocristal n’est pas 
entièrement connue. Ce problème a été constaté également par Lorrain [Lorrain 05]. De plus, 
un formalisme en petites déformations a été utilisé dans cette étude. Une modélisation en 
grandes déformations plastiques du monocristal serait plus appropriée ici. Néanmoins, cette 
confrontation montre la capacité du modèle à reproduire qualitativement les données 
expérimentales. 
 
Les figures montrent l’effet de l’écrouissage non local. Les contraintes internes dans les 
parois sont à peu près trois fois supérieures à celles présentes dans les cellules à la fin de 
l’essai mécanique. L’écart relatif, pour l’orientation cristallographique (0°, 82°, 54°) (figure 
II.19.a), varie de 0 à 10 % au maximum. Pour les autres cas, cet écart ne dépasse pas 20 %. 
 
 
Nous avons également réalisé des simulations d’essais de cisaillement qui sont comparés aux 
résultats issus du travail de Keh et Nakada [Keh et Nakada 67] sur un monocristal de fer α. 
Comme pour le cas précédent, les angles d’Euler sont ceux utilisés par Lorrain et al. [Lorrain 
05, Lorrain et al. 05] qui les ont déterminés de la même façon que dans le cas de la traction. 
 
Les simulations ont été réalisées sur quatre orientations cristallographiques. Le tableau II.2 
présente les paramètres d’ajustement qui ont été déterminés par un essai de calage sur 
l’orientation (90°, 90°, 45°). Ensuite, pour les autres essais, le jeu de paramètres déterminé est 
gardé constant. Les résultats des simulations sont présentés sur les figures II.20.a-II.20.d. Sur 
ces figures, nous avons présenté la variation de la contrainte de cisaillement en fonction de la 
déformation. 
 
D’après les figures II.20.a-II.20.d, le modèle prédit bien la limite élastique pour toutes les 
orientations étudiées. Sur les figures II.20.a, II.20.c et II.20.d, l’écart relatif entre la pente 
d’écrouissage simulée, et celle issue de l’expérience est assez faible : 12 % au maximum. Les 
niveaux des contraintes simulées dans la partie plastique pour l’orientation (90°, 86°, 45°) (cf. 
figure II.20.b) sont toujours inférieurs à ceux de la courbe expérimentale. L’écart relatif varie 
avec l’augmentation de la déformation : de l’ordre de 11 % à 5 % de déformation et de 8 % 
pour 10 % de déformation. 
 
 
D’après les essais de traction et de cisaillement présentés ici, on peut conclure que le modèle 
permet de prédire le comportement du monocristal dans le cas d’un chargement simple. Dans 
ce qui va suivre, on va essayer de valider le modèle dans le cas d’un trajet Bauschinger pour 
un monocristal de fer : charge (cisaillement) - décharge (élastique) - recharge (cisaillement 
dans une autre direction). 
 
 

 agg agh ρ0 (m-2) yc (m) ττττc0(112)  

(MPa) 
ττττc0(110) 

(MPa) 
ζζζζ 

(MPa2) 
kL f0 f∞∞∞∞ γγγγpar ξξξξ k κκκκ 

Traction 1 1,1 109 2,8 10-9 18 16 500 55 0,8 0,75 3,2 0,5 4,3 0,4 
Cisaillement 1 1,1 109 2,8 10-9 17 15 450 55 0,86 0,75 3,2 0,5 4,3 0,4 
Chargement complexe 1 1,1 109 2,8 10-9 6 5 450 55 0,85 0,75 3,2 0,5 20 0,4 

Tableau II.2 : paramètres des simulations 
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Figure II.19 : résultats expérimentaux [Pollnow et al. 72] et simulés pour des essais de 
traction : a : identification des paramètres ; b-d : validation du modèle 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure II.20 : résultats expérimentaux [Keh et Nakada 67] et simulés pour des essais de 
cisaillement : a : identification des paramètres ; b-d : validation du modèle 
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Chargement complexe 
 
Comme pour le cas précédent, les essais réalisés par Keh et Nakada [Keh et Nakada 67] sur 
des monocristaux de fer seront comparés avec la simulation. Les auteurs ont réalisé un 
premier essai de cisaillement simple suivi d’un second cisaillement dans une autre direction 
ce qui correspond à un trajet Bauschinger. Pour nos simulations, nous avons utilisé les mêmes 
valeurs d’angles d’Euler que celles de Lorrain [Lorrain 05, Lorrain et al. 05]. Comme les 
deux cas précédents, seuls deux des trois angles d’Euler sont donnés dans l’article de Keh et 
Nakakda [Keh et Nakada 67], le troisième a été calculé a posteriori. Le tableau II.2 présente 
les paramètres des simulations. Les figures II.21.a-II.21.d présentent les résultats 
expérimentaux et simulés. 
 
Les figures II.21.a-II.21.d montrent que les courbes simulées et expérimentales sont proches 
pour le premier et le deuxième chargement excepté pour la figure II.21.b. Dans ce cas, le 
modèle sous-estime la courbe de chargement expérimentale. Le changement de trajet est mal 
décrit par le modèle. Cette erreur peut venir de l’hypothèse forte selon laquelle le premier 
angle d’Euler est considéré comme constant d’un essai à l’autre.  
 
Ces résultats montrent néanmoins que la loi de comportement permet de prédire des 
chargements complexes comme des essais Baushinger. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
   

Figure II.21 : résultats expérimentaux [Keh et Nakada 67] et simulés pour des essais 
complexes : (a) identification des paramètres ; (b-d) validation du modèle 
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II.3.2.2. Simulation d’un polycristal 
 
Dans cette section, nous présentons de premiers résultats numériques obtenus avec l’approche 
autocohérente pour des chargements simples et complexes pour un acier austénitique AISI 
316L. Ces résultats sont confrontés à ceux issus du travail de Choteau [Choteau 99].  
 
La texture initiale est supposée isotrope. Les résultats de la modélisation autocohérente 
portent sur un matériau constitué de 100 cristaux. Ce nombre de cristallites utilisées dans la 
modélisation a été choisi pour gagner du temps de calcul et aussi pour son aptitude à 
représenter l’agrégat polycristallin. La scission critique initiale pour chaque système de 
glissement et pour chaque phase est supposée être la même. La scission réduite initiale est 
nulle pour chaque système au départ. Le tableau II.3 contient les paramètres du matériau. Les 
paramètres de simulations sont donnés dans le tableau II.4. Sur la figure II.22, nous pouvons 
observer l’évolution simulée et expérimentale de la contrainte macroscopique en fonction de 
la déformation totale de l’acier AISI 316L. Nous avons également représenté sur cette figure, 
l’état mécanique de chaque cristallite et de chaque phase (cellule et parois) selon le même 
principe que la figure II.6. 
 
D’après la figure II.22, on remarque que le modèle prédit le comportement macroscopique du 
matériau durant le premier essai en traction. On observe une différence importante des 
réponses des deux phases. Les parois sont fortement durcies par rapport aux cellules. Les 
niveaux de contraintes dans les parois sont très élevés (500 MPa) par rapport à ceux observés 
dans les cellules (environ 300 MPa), ceci est lié à l’écrouissage non local introduit dans le 
modèle. 
 
La figure II.23 présente l’évolution des contraintes d’ordre 1 en fonction des déformations 
macroscopiques dans le cas de chargement complexe (essai de traction-compression) pour 
différents taux de prédéformation en traction. La figure II.23 montre que le modèle développé 
ici est capable de prédire le comportement de l’acier AISI 316L en trajet séquentiel pour des 
taux de prédéformation qui seront utilisés dans le cadre de notre étude expérimentale (cf. 
chapitre IV). 
 
Après l’essai de traction et la décharge élastique, les parois ont des contraintes de traction 
élevées alors que les cellules se trouvent en compression. A 4 % de déformation, la moyenne 
des contraintes résiduelles (composante ασ 11) des parois est de 97 MPa (contraintes résiduelles 
en traction) et celle des cellules est de -39 MPa (contraintes résiduelles en compression). Pour 
le second chargement en compression, les cellules vont donc plastifier rapidement et en 
premier. Cet état de contraintes internes obtenu pour les cellules, après le premier chargement, 
permet de reproduire l’effet Baushinger observé expérimentalement sur le matériau. La 
courbe, obtenue après un essai de prédéformation de 4 % de déformation totale, présente un 
écart relatif un peu grand par rapport aux autres courbes. Cet écart atteint une valeur 
maximale à 2,5 % de déformation (en compression) et vaut 12 %. Ceci peut être expliqué par 
l’hypothèse que nous avons faite sur l’auto-écrouissage des cellules : nous avons considéré le 
numérateur (ζ) de la matrice gh

ccH  constant. Or, cette hypothèse devient fausse à des taux de 

déformation plus élevés du fait de l’écrouissage inévitable des cellules. Si on autorise une 
augmentation de ce facteur avec la déformation, on obtient des résultats proches de 
l’expérience et ce quelque soit la prédéformation. 
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c11(GPa) c12(GPa) c44(GPa) b(m) 
245 105 70 5 10-9 
Tableau II.3 : paramètres du matériau 

 
 

agg agh ττττc0 (MPa) ζζζζ (MPa2) kL f0 f∞∞∞∞ γγγγpar ξξξξ k ρρρρ0000 ((((m-2)))) yc (m) κκκκ 
1 1,1 92 500 0,5 0,8 0,7 2,2 0,6 25 1,5 1010 2,8 10-9 0,5 

Tableau II.4 : paramètres de simulation 
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Figure II.23 : comparaison entre les simulations et l’expérience [Choteau 99] pour des essais 

de traction-compression 
 
 
 

II.3.4. Conclusion 
 
Une deuxième approche avec une double transition d’échelles a été exposée, dans cette partie, 
pour prédire le comportement mécanique des matériaux cubiques sous chargements 
monotones ou séquentiels. Une nouvelle loi de comportement cristalline a été développée 
avec une transition d’échelle micro-meso assurée, cette fois-ci, par une approche 
autocohérente. Le modèle décrit l’écrouissage d’une façon plus réaliste à travers 
l’introduction de la notion de l’écrouissage non local et la prise en compte de 
l’accommodation plastique entre l’inclusion et la matrice (milieu homogène équivalent). De 
nouvelles lois d’écrouissages et de comportements mécaniques des phases et du grain ont été 
formulées en fonction des grandeurs d’écrouissage comme la densité de dislocations. 
L’activation de systèmes de glissement est gérée par une fonction inspirée de la viscoplasticité 
suivant une formulation non locale. Ceci permet d’être efficace au niveau des temps de calcul 
et d’éviter l’introduction d’une analyse combinatoire extrêmement coûteuse en temps de 
calcul (l’activité plastique des deux phases sont corrélées). 
Nous avons simulé différents résultats numériques concernant la prédiction du comportement 
mécanique de monocristaux et de polycristaux de symétrie cubique. Ces simulations sont en 
bonne concordance avec des résultats expérimentaux, issus de la bibliographie. Ces 
comparaisons ont permis une première validation de notre approche. 
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II.4.  Modèle Mori-Tanaka-Autocohérent 
 
Dans la partie II.3, les propriétés mécaniques du grain sont calculées à partir de celles des 
phases (parois et cellules) par une transition d’échelle assurée par le modèle autocohérent. Ce 
même modèle a été utilisé afin de connaître le comportement du polycristal à partir de celui 
des grains. Pour chaque incrément de déformation (ou de contrainte) macroscopique, il faut 
alors calculer le tenseur d’Eshelby pour chaque grain (relation II.82). Il est également 
nécessaire de déterminer le tenseur des modules tangents élastoplastiques l (relation II.86) au 
niveau de chaque grain. Ceci a pour conséquence d’engendrer des temps de calcul qui 
deviennent vite rédhibitoires pour un nombre de grains trop important ou des déformations 
macroscopiques trop élevées. 
 
Dans cette partie, une troisième approche basée sur le modèle de Mori-Tanaka est alors 
proposée. La déduction du comportement du grain à partir de celui des parois et des cellules 
est calculée par cette approche. Ce modèle permet de calculer, sans itération, le tenseur des 
modules tangents au niveau du grain (l) qui est fonction du tenseur d’Eshelby, diminuant ainsi 
les temps de calcul. Il est adapté à étudier les matériaux composites présentant une 
microstructure matrice–particule avec une fraction volumique modérée d’inclusions (parois). 
 
Comme dans les deux premières approches, la transition du grain au polycristal est toujours 
assurée par le modèle autocohèrent. Ainsi, ce paragraphe présente uniquement le modèle de 
Mori-Tanaka. 
 
 

II.4.1. Présentation du modèle 
 
Le modèle de Mori-Tanaka est basé sur la solution d’Eshelby [Eshelby 57] pour une inclusion 
plongée dans un milieu infini. Une description détaillée de ce modèle peut être trouvée dans 
[Derrien 95, Mercier et Molinari 08, Hu et Weng 00]. 
 
On supposera que l’hypothèse lcw = 0 est toujours valable. Le taux de déformation dans 
l’inclusion (ici les parois) en fonction du taux de déformation dans la matrice (cellules) 
(figure II.24) peut s’exprimer dans cette approche de la façon suivante [Pesci 04] : 
 

cw T εε && :=  ou bien matriceinclusion T εε && :=  (II.87) 
 
avec : 
 

( )[ ] 1ccww1esh lllsIT
−− −+= ::  (II.88) 

 
sesh est le tenseur d’Eshelby et I, le tenseur identité. 
 
 
 
 
 
 

 
Figure II.24 : hétérogénéité intragranulaire représentée par le modèle de Mori-Tanaka 

Matrice : cellule 

Inclusion : paroi 
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Le taux de déformation dans la matrice (cellule) est lié à celui du grain par la relation de 
localisation suivante : 
 

IIcc a εε && :=  (II.89) 
 

ca  est le tenseur de localisation des cellules : 
 

( )[ ] 1c Tf1fIa −−+=  (II.90) 
 
La relation II.89 nous permet de déduire la relation de localisation qui existe entre le taux de 
déformation des parois et celui des grains : 
 

IIww a εε && :=  (II.91) 
 

wa  est le tenseur de localisation des parois : 
 

( )[ ] 1w Tf1fITa −−+= :  (II.92) 
 
La gestion des systèmes de glissement est assurée par les fonctions gKαβ  (relations II.63 et 

II.64). On retrouve, avec la même procédure de calcul, les mêmes expressions des taux de 
glissements des phases données par les relations II.71. Ainsi, on pourra déduire les mêmes 
expressions des taux de contraintes des phases données par II.73. Les modules tangents 
microscopiques gardent les expressions de II.76. 
 
Le taux de déformation totale peut être relié aux taux de déformation dans chaque phase, par 
la relation de moyenne suivante : 
 

( ) wcII f1f εεε &&& −+=  (II.93) 
 
De la même façon, nous obtenons pour les contraintes : 
 

( ) wcII f1f σσσ &&& −+=  (II.94) 
 
On peut déduire facilement le module tangent mésoscopique au niveau des grains : 
 

( )( ) ( )( ) wwwcwcwccc alf1flalf1fll .... −++−+=  (II.95) 
 
L’ équation II.95 montre clairement que le tenseur des modules tangents élastoplastiques au 
niveau des grains l a une forme relativement simple. Ce tenseur dépend de l’état de 
contraintes, des systèmes actifs, des matrices d’écrouissage à travers les scissions critiques 
des phases et de toute l’histoire du chargement. On constate que l’équation obtenue est une 
équation explicite ne nécessitant pas un calcul itératif comme pour l’approche autocohérente. 
 
 

II.4.2. Résultats numériques 
 
Pour valider l’approche développée dans cette partie, nous avons utilisé les mêmes données 
expérimentales présentées dans le paragraphe II.3.3. Ainsi, nous avons simulé le 
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comportement mécanique de monocristaux de Fe-α de structure CC sous chargements 
monotone et séquentiel ainsi que le comportement mécanique d’un acier inoxydable AISI 
316L (structure CFC) avec des chargements monotone et complexe de type Bauschinger. 
 
 

II.4.2.1. Simulation du comportement mécanique de monocristaux de fer 
 
Les simulations ont été faites en gardant les mêmes angles d’Euler utilisés précédemment 
dans le paragraphe II.3.3. Par conséquent, le seul changement dans la simulation de 
l’approche de Mori-Tanaka est le jeu de paramètres de simulations. Ces paramètres ont été 
déterminés par un essai de calage et ils sont regroupés dans le tableau II.5. Dans le cadre du 
modèle de Mori-Tanaka, nous avons fixé une fraction volumique des parois proche de 0,1 
pour rester dans le cadre d’un milieu dilué. 
 
Les courbes de simulations et expérimentales sont données dans : 
� la figure II.25 : résultats pour des essais de traction , 
� la figure II.26 : résultats pour des essais de cisaillement, 
� la figure II.27 : résultats pour des essais de cisaillement complexe. 
 
A titre de comparaison, les courbes simulées par l’approche autocohérente sont également 
présentées sur ces figures. 
 
D’après ces figures, il existe peu d’écart entre les courbes simulées et expérimentales. L’écart 
relatif le plus élevé est de 20 % et correspond à la courbe II.25.b. Les différences qui existent 
entre les résultats simulés et expérimentaux peuvent être expliquées par les raisons déjà 
avancées pour l’approche autocohérente : 
� Les angles d’Euler ne sont pas connus de façon précise. La première composante des 
angles d’Euler (ϕ1) est inconnue. Elle est considérée en tant qu’un des paramètres constants 
des simulations. 
� Le modèle est élaboré dans le cadre des petites déformations. 
 
Quelque soit le chargement, nous remarquons une évolution similaire entre l’approche 
autocohérente et celle de Mori-Tanaka notamment pour les trajets simples. Nous pouvons 
constater une légère différence entre les courbes ; la valeur maximale de cette différence est 
d’environ 18 MPa. Par contre, pour les trajets complexes, le modèle de Mori-Tanaka décrit 
mieux le changement de trajet (cf. figures II.27-b et -c) et il permet de reproduire de manière 
plus réaliste l’augmentation de la limite d’élasticité entre les deux chargements. 
 
Le modèle basé sur l’approche de Mori-tanaka est donc capable de reproduire et d’expliquer 
le comportement de monocristaux sous chargements monotones ou bien complexes. 
 
 agg agh ττττc0(112)  

(MPa) 
ττττc0(110)  

(MPa) 
ζζζζ(MPa2) kL f0 f∞∞∞∞ γγγγpar ξξξξ k κκκκ 

Traction 1 1,1 17,3 16 500 2 0,89 0,75 3,2 0,1 5,7 0,01 
Cisaillement 1 1,1 17 15 450 0,5 0,85 0,75 3,2 0,6 5 0,2 
Chargement complexe 1 1,1 6 5 400 4,5 0,9 0,75 3,2 0,6 10 0,01 

Tableau II.5 : paramètres des simulations 
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Figure II.25 : résultats expérimentaux [Pollnow et al. 72] et simulés pour des essais de 
traction : a : identification des paramètres ; b-d : validation du modèle 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure II.26 : résultats expérimentaux [Keh et Nakada 67] et simulés pour des essais de 
cisaillement : a : identification des paramètres ; b-d : validation du modèle 
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Figure II.27 : résultats expérimentaux [Keh et Nakada 67] et simulés pour des essais de 
cisaillement complexes : (a) identification des paramètres ; (b-d) validation du modèle 

 
 

II.4.2.2. Simulation du comportement mécanique d’un polycristal 
 
De manière similaire à l’approche autocohérente, la texture initiale est supposée isotrope. Ce 
choix est expliqué par la méconnaissance de la texture initiale du matériau simulé. Les 
scissions critiques initiales sont supposées identiques pour l’ensemble des systèmes de 
glissements. La scission réduite initiale est nulle. Les paramètres de simulations ont été 
déterminés par ajustement de la courbe de chargement macroscopique expérimentale 
présentée sur la figure II.28. Leurs valeurs sont présentées dans le tableau II.6. 
 
La figure II.28 présente également le comportement mécanique aux différentes échelles du 
matériau (mésoscopique, microscopique et comportement moyen des phases) à la fin du 
chargement et après la décharge élastique. 
 
Comme pour les approches autocohérente et de Kröner, ces résultats mettent en évidence 
l’écrouissage non local des parois de dislocations avec une profonde hétérogénéité mécanique 
entre les phases : -20 MPa pour les cellules et 65 MPa pour les murs. 
Nous avons également testé la capacité du modèle à reproduire un chargement complexe (une 
traction suivie d’une compression) du polycristal (acier 316L) en se basant toujours sur les 
résultats expérimentaux de [Choteau 99]. Nous avons gardé les paramètres de simulations, 
donnés dans le tableau II.6 avec des taux de prédéformation différents : 1 %, 2 %, 3 % et 4 %. 
Les résultats numériques et expérimentaux sont présentés dans la figure II.29. Nous 
observons que le trajet Bauschinger et l’écrouissage sont bien reproduits par le modèle durant 
le premier et le second chargement aux différent taux de prédéformation choisis. L’écart 
relatif le plus élevé est observé à 4 % de prédéformation et environ 10 %. 
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agg agh ττττc0 (MPa) ζζζζ(MPa2) kL f0 f∞∞∞∞ γγγγpar ξξξξ k 

1 1,1 90 600 25 0,8 0,7 2,2 0,3 10 
Tableau II.6 : paramètres de simulation 
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Figure II.29 : comportements expérimental [Choteau 99] et simulé de l’effet Bauschinger à 

différents pourcentages de prédéformations 
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II.4.3. Conclusion 
 
Une troisième approche avec une double transition d’échelles a été développée dans cette 
partie afin de modéliser le comportement mécanique élastoplastique des matériaux de 
structure cubique sous sollicitations monotones ou complexes. Le comportement du grain est 
déduit de celui des phases à travers une transition d’échelle assurée cette fois-ci par le modèle 
de Mori-Tanaka. Ce dernier permet de réduire les temps de calcul au niveau du calcul du 
tenseur des modules tangents élastoplastiques mésoscopiques, et donc, d’envisager des 
simulations avec un plus grand nombre de cristallites et pour des taux de déformation 
macroscopiques plus importants. Le comportement du polycristal a été calculé à partir du 
grain par une deuxième transition d’échelles avec un modèle autocohérent. 
 
Nous avons simulé le comportement mécanique des monocristaux de structure cubique centré, 
d’orientations différentes, sous chargements monotones (traction et cisaillement) et sous 
chargement complexe (cisaillement suivi d’un cisaillement dans une autre direction). Le 
comportement d’un polycristal d’acier 316L, a été également simulé dans le cas d’un trajet 
Baushinger. Ces résultats montrent qu’on obtient une bonne concordance entre les résultas du 
modèle et les essais expérimentaux choisis comme référence dans cette partie. 
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II.5.  Modèle Peeters-Autocohérent 
II.5.1. Introduction 

 
Nous avons développé, dans les sections précédentes, différentes approches micromécaniques 
pour la prédiction du comportement mécanique à l’échelle du grain. Il nous a semblé 
intéressant de compléter notre étude en développant une approche différente des modèles 
d’homogénéisation pour la description de la microstructure de dislocations, en l’occurrence, 
une approche liée à la densité de dislocations a été utilisée. Ce type d’approche définit 
l’écrouissage du matériau et la contrainte d’écoulement en fonction de variables internes liées 
à la densité de dislocations totale. 
 
Dans cette partie, nous présentons une modélisation à l’échelle intragranulaire basée sur les 
travaux de Peeters et al. [Peeters et al. 02]. La description de la microstructure intragranulaire 
repose sur l’observation expérimentale de structures de dislocations particulières présentes 
dans des grains dont la structure cristalline est cubique centrée. Nous avons étendu ce modèle 
au cas des matériaux à symétrie cubique faces centrées. La transition d’échelle du grain à 
l’agrégat polycristallin sera, une nouvelle fois, assurée par le modèle autocohérent 
élastoplastique présenté dans le chapitre I. 
 
 

II.5.2. Présentation du modèle 
II.5.2.1. Echelle microscopique : structure de dislocations 

 
Nous présentons dans cette section, le principe du modèle de manière rapide. Pour plus de 
détails, nous renvoyons le lecteur aux différents articles présentant en détail ce type 
d’approche [Peeters et al. 00, Peeters et al.02, Mahesh et al. 04]. 
 
Le modèle développé ici est basé sur la décomposition de la densité de dislocations totale du 
matériau sous la forme de trois termes (figure II.31) : 
 

 
Figure II.30 : représentation de la microstructure intragranulaire [Peeters et al. 02] 

 
 
� La densité de dislocations immobiles (1/m2) stockées dans les murs de dislocations (cell-
block boundaries (CBBs)), définie sur la famille de plans (111) : ρρρρwd. 
� La densité de dislocations mobile dites ‘polarisées’ définie sur la famille de plans (111) : 
ρρρρwp. Cette densité est supposée avoir une polarité ou un signe : elle peut donc prendre une 
valeur positive ou négative. Durant la déformation plastique (figure II.30), on a une 
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polarisation des murs : un excédent de dislocations mobiles (avec un signe donné) est stoppé 
au niveau d’une face d’un mur et les dislocations de signe opposé sont arrêtées sur l’autre 
face. Ce phénomène va causer une asymétrie au niveau de la résistance au glissement 
plastique suivant le sens considéré. Pour les auteurs, ceci explique l’effet Baushinger et la 
différence de limite d’élasticité constatée lors d’un changement de trajet. Quand le 
chargement est inversé, les dislocations ‘polarisées’ peuvent sortir des murs et s’annihiler 
avec les dislocations présentes à l’intérieur des cellules ; ceci expliquant le régime transitoire 
observé durant le deuxième chargement. Ensuite, avec la déformation, ces murs deviennent 
polarisés à nouveau mais dans un sens opposé au premier chargement et on retrouve une 
courbe de chargement équivalente à celle du chargement monotone. 
 

 
Figure II.31 : schématisation de la polarisation de la densité de dislocations mobiles ρwp 

[Peeters et al. 00] 
 
 
� La densité de dislocations statistiquement stockées (1/m2) à l’intérieur des cellules (cell 
boundaries (CBs)), modélisée par un scalaire pour l’ensemble des systèmes de glissement : ρρρρ. 
 
La forme des lois décrivant l’évolution de ces trois grandeurs de dislocations est similaire aux 
lois classiques pour la gestion de stockage et d’annihilation de dislocations [Kocks 76]. 
 
 
Un matériau CFC est caractérisé par quatre familles de murs de dislocations (tableau II.7) 
possibles. La normale de chaque mur est notée w

in  (i=1,…,4) et la direction de glissement est 

notée sm  (s=1,…,12). A partir de la normale au mur et la direction de glissement, nous 

pouvons définir deux termes importants afin de calculer les densités de dislocations définies 
précédemment : 
� Pour chaque mur actuellement généré pour un incrément de déformation donné, le flux de 
dislocations du réseau est décrit par l’expression : 
 

∑
=

=
n

1s

w
is

s
i nm

b
.

γΦ
&

 (II.96) 

 

sγ&  est la vitesse du glissement du système s (positive ou négative) et b, la norme du vecteur 

de Burgers. Si un système de glissement est coplanaire au mur, alors il ne contribue pas au 
flux φi (le produit w

is nm . est nul). 

� Le taux de glissement total dans chaque mur : 
 

{ }∑ =
=

0nms si w
is.:

γΓ &&  (II.97) 
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Dans une première approche, le modèle construit au maximum, à chaque incrément de 
déformation, deux familles de murs de dislocations parallèles aux plans (111) dont les 
activités de glissement sont les deux plus dominantes [Mahesh et al. 04]. Les autres plans 
correspondent aux murs générés précédemment, permettant ainsi de prendre en compte l’effet 
de la microstructure existante et donc l’histoire des chargements que subit le matériau. 
 

N° de mur Plan du mur 
1 ( )111  
2 ( )111  
3 ( )111  
4 ( )111  

Tableau II.7 : quatre familles de murs possibles pour un CFC 
 
 
Evolution de la densité de dislocations immobiles dans les murs actuellement générés: 
 
L’évolution de la densité de dislocations immobiles de chaque famille i de murs au pas actuel 
est définie par : 
 

( )
b

RI iwd
i

wdwd
i

wdwd
i

Γρρρ
&

& −= , (i=1,2) (II.98) 

 
Iwd et Rwd sont des coefficients de stockage et de restauration des dislocations. 
 
 
Evolution de la densité de dislocations polarisées dans les murs actuellement générés : 
 
Le stockage et l’annihilation des dislocations polaires de chaque famille i de murs au pas 
actuel sont décrits par : 
 

( ) i
wp
i

wp
i

wp
i

wd
i

wpwp
i RsignI ΦρΦρρρ 





 −+=&  (II.99) 

 
Iwp: coefficient de stockage des dislocations polaires, Rwp: coefficient de restauration des 
dislocations polaires. Ce sont deux paramètres à identifier. 
 
 
Evolution de la densité de dislocations dans les murs non générés actuellement : 
 
Un changement de trajet de déformation ou une rotation du monocristal peut engendrer 
l’activation de nouveaux systèmes de glissement. Les dislocations mobiles vont alors générer 
de nouveaux murs de dislocations correspondant au mode actuel de déformation et détruire 
(de manière progressive) les murs formés lors de la déformation précédente. Les évolutions 
des densités de dislocations immobiles et polaires pour les anciens murs sont décrites par : 
 

new
wd
i

ncgwd
i b

R
Γρρ && −=  (II.100) 
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new
wp
i

ncgwp
i b

R
Γρρ && −=  (II.101) 

 
où newΓ&  est la vitesse de glissement totale sur les plans de glissement actuellement activés et 

Rncg, un terme de restauration des murs non générés pour l’incrément de déformation donné. 
 
Lorsque le flux associé au mur actuel est inversé (changement de signe), ce qui est le cas 
notamment lors d’un essai Bauschinger, les dislocations polarisées amassées le long de ces 
murs peuvent facilement se remettre en mouvement et être annihilées, ce qui peut se traduire 
par l’équation suivante : 
 

i
wp
irev

wp
i R Φρρ −=&  (II.102) 

 
où Rrev est la vitesse d’annihilation des dislocations polarisées. 
 
 
Evolution de la densité de dislocations dans les cellules : 
 
Durant le premier chargement, la loi d’évolution de la densité de dislocations dans les cellules 
est semblable à la loi II.98 : 
 

( )
b

RI s

s∑
−=

γ
ρρρ

&

&  (II.103) 

 
I est un coefficient d’immobilisation et R un coefficient d’annihilation.  
Durant un essai Bauschinger (deuxième chargement), la plupart des systèmes de glissement 
actifs lors de la pré-déformation le reste durant le second trajet, mais dans le sens opposé. Les 
dislocations polarisées amassées le long des murs peuvent facilement se mouvoir et être 
annihilées par les dislocations de signe opposé dans les cellules, engendrant une augmentation 
de la vitesse d’annihilation des cellules de dislocations. Un terme traduisant l’effet dû au 
changement de trajet a été rajouté à (II.101) : 
 

( ) ∑∑ −−=
s

s
wp
sat

bausch
2

s

s RRI γ
ρ

ρρΨγρρρ &&&  (II.104) 

 
Le symbole <y> donne 0 si y≤0 et y si y>0. 
avec ψ , un terme qui doit être déterminé suivant trois cas possibles : 
� ψ=0, si aucun flux n’est inversé 

� ψ=1, si un flux de la famille i de murs est inversé. On a : wp
ibausch ρρ =  

� ψ=1, si deux flux de la famille i de murs sont inversé. On a : ∑
=

=
2

1i

wp
ibausch ρρ  

Le coefficient R2 détermine l’importance de l’interaction des deux familles de dislocations sur 
les cellules. Le coefficient wp

satρ  est la valeur de saturation des dislocations polarisées. Nous 

renvoyons le lecteur aux articles de Peeters pour une explication détaillée de la justification 
physique de ces équations. 
Le schéma ci-dessous présente une récapitulation du calcul de la densité de dislocations : 
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Figure II.32 : schéma explicatif du modèle microscopique 

 
 

II.5.2.2. Echelle mésoscopique 
Evolution de la scission critique : 
 
La scission critique s

cτ  par un système de glissement s peut être définie en faisant intervenir la 

fraction volumique f des cellules, l’écrouissage isotrope dû aux cellules τCB, l’écrouissage 
latent et la polarité des murs τCBB et tous les aspects de la microstructure n’entrant pas en jeu 
dans les variables internes (tailles de grain, etc.) : 
 

( ) ∑
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où 

wd
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ραµτ bCB =  (II.109) 
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La gestion des systèmes actifs : 
 
La formulation de Ben-Zineb et al. [Ben Zeneb et al. 01] a été utilisée afin de gérer 
l’activation et la désactivation des systèmes de glissements :  
 

gg
c

ggg K τττγ && ),(=  (II.110) 

 
L’expression de la fonction Kg est donnée par : 
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k est paramètre numérique. η traduit l’auto-écrouissage. Dans le chapitre I, ce terme 
correspond au cœfficient Hgg de la matrice d’écrouissage. Dans la formulation proposée, 
l’évolution de la scission critique n’est plus gérée par l’intermédiaire d’une matrice 
d’écrouissage mais par les densités de dislocations définies précédemment. Nous avons donc 
introduit une relation empirique pour cette grandeur liée au taux d’activité total. Son 
expression est donnée par : 
 

( )
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g
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Cette expression permet de faire varier η dans un intervalle [kf, kr], avec une vitesse ke. 
 
 
Evolution du taux de glissement : 
 
On peut montrer que l’expression du taux de glissement est sous la forme : 
 

( )( ) ( ) ( ) ( )ΩεΩεΩΩδγ IIhgIIgg1hgg
gh

h NcRKRcRK &&& ::::: =+=
−

 (II.113) 

 
 
Equations constitutives du grain 
 
La vitesse de déformation totale au niveau des grains est fonction des déformations élastique 
et plastique : 
 

pIIeIIII εεε &&& +=  (II.114) 
 
La déformation plastique au niveau des grains est exprimée en fonction du tenseur de Schmid 
Rg et du taux de glissement gγ&  sous la forme : 
 

∑=
g

ggpII R γε &&  (II.115) 

 
Après quelques développements mathématiques, on trouve : 
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II

hg
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+= ∑  (II.116) 

 
Nous rappelons que s et c dénotent le tenseur de souplesse et de rigidité respectivement. 
L’inverse du tenseur des modules tangents élasto-plastiques l-1 est sous la forme : 
 

∑+=−

hg

hgg1 cNRsl
,

::  (II.117) 

 
 

II.5.3. Résultats numériques 
II.5.3.1. Chargement monotone  

Comportement mécanique 
 
Dans cette partie, nous avons testé la capacité du modèle développé à reproduire le 
comportement mécanique d’un acier inoxydable AISI 316L pour un chargement monotone 
(traction) et pour un trajet Bauschinger (traction-compression). Cette fois-ci, nous avons pris 
comme essais de référence, ceux effectués durant ce travail de thèse. Pour plus de détails, le 
lecteur pourra donc se référer à la partie expérimentale de ce rapport développé dans le 
chapitre III. 
 
Nous avons utilisé la même méthodologie que les précédentes études numériques. La texture 
est supposée isotrope et le polycristal modèle est constitué de 200 grains de forme sphérique. 
Les paramètres de simulations ont été déterminés à partir de la courbe expérimentale en 
traction et ils ont été gardés constants lors de la simulation du deuxième chargement 
(compression). Les valeurs de ces paramètres sont présentées dans le tableau II.8. Les 
paramètres liés au matériau sont présentés dans le tableau II.9. 
 
Nous avons présenté sur la figure II.33 les comportements mécaniques simulé et expérimental 
de l’acier inoxydable AISI 316L déformé à 10 %, ainsi que l’état mécanique de chaque grain 
(contrainte-déformation) à la fin du chargement et après la décharge. D’après cette courbe, on 
observe que le modèle arrive logiquement à simuler le premier chargement en essai de 
traction étant donné le grand nombre de variables internes ajustables. 
 
 

f k kf kr ke ττττc0 (MPa) αααα I 
0,8 20 55 10-5 18 55 104 55 0,1 10-2 
Iwd Iwp R (m) Rwd (m) Rwp (m) Rncg (m) Rrev (m) R2 (m) 

30 10-2 10 10-2 10-9 10-9 10-9 10-9 5 10-9 5 10-9 
Tableau II.8 : paramètres d’ajustement 

 
 

c11 (GPa) c12 (GPa) c44 (GPa) b (m) 
245 105 70 2,86 10-10 

Tableau II.9 : paramètres du matériau 
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Figure II.33 : comportement macroscopique d’un acier AISI 316L pour un chargement en 

traction ; O : état mécanique de chaque cristallite (contrainte/déformation) dans la direction 
de traction 

 
 
Evolution de la densité de dislocations 
 
Les évolutions des trois densités de dislocations ρ, wd

iρ  et wp
iρ pour un grain donné du 

polycristal, en fonction de la déformation totale sont présentées sur les figures II.34 et II.35, 
respectivement. L’orientation du grain (angles d’Euler) est (1,45 ; 0,83 ; 3,22°). 
 
Les figures II.34 et II.35 montrent clairement qu’on a principalement un seul type de mur de 
dislocations parallèle au plan de glissement (111). La deuxième famille de murs parallèle au 
plan (111) est minoritaire. Ceci peut être corrélé au fait que pour cette orientation donnée, on 
a l’activation majoritaire d’un système de glissement dans le plan (111). Les densités de 
dislocations wd

iρ  et wp
iρ  de ces deux murs évoluent d’une façon similaire pour le mur (111). A 

10 % de déformation totale, un facteur 7 existe entre les deux types de dislocations de ce mur 
( wp

i
wd
i ρρ 7= ). Ce facteur est dû au choix des paramètres de stockage (Iwd, Iwp) et 

d’annihilation des densités de dislocations (Rwd, Rwp). Le mur de type (111) atteint la 
saturation à 3 % pour les deux densités de dislocations mais leurs valeurs diffèrent 
( -214 m 10.6=wp

iρ  et -213wd
i m 1052 .,=ρ ). 

La figure II.36 montre l’évolution de la densité des dislocations dans les cellules (ρ). Cette 
évolution est rapide et passe de 109 à 2 1012 m-2. 
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Figure II.34 : évolution de la densité de dislocations immobiles ρwd durant un essai de 

traction 
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Figure II.35 : évolution de la densité de dislocations polarisées ρwp durant un essai de 

traction 
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Figure II.36 : évolution de la densité de dislocations dans les cellules ρ durant un essai de 

traction 
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II.5.3.2. Chargement complexe 
 
Les résultats expérimentaux et simulés pour un chargement Baushinger, à différents taux de 
prédéformations, sont présentés sur la figure II.37. Sur cette figure, on constate que le modèle 
est capable de reproduire la courbe expérimentale macroscopique dans le cas d’un chargement 
complexe. Les courbes d’écrouissage du premier et du second chargement sont bien 
reproduites par ce modèle pour l’ensemble des prédéformations considérées. 
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Figure II.37 : comportement macroscopique du AISI 316L pour des essais de traction-

compression 
 
 
Cette approche a comme principal inconvénient le nombre important de paramètres à 
identifier (16). De plus, une partie d’entre eux ne peut être déterminée expérimentalement. 
Peeters et al. [Peeters et al. 00] ont mis en place une campagne d’essais avec 5 trajets 
complexes différents pour trouver, par une procédure d’optimisation, le jeu de paramètres 
expliquant l’intégralité des résultats expérimentaux. Dans notre cas, ne disposant que d’un 
seul type de trajet complexe, nous avons déterminé un jeu de paramètres (de manière 
empirique) en partant des valeurs trouvées par Mahesh et al. [Mahesh et al. 04] sur un 
polycristal de cuivre après une étude sur l’influence et le rôle de chaque paramètre du modèle. 
Cette méthodologie ne garantit pas d’avoir trouvé le meilleur jeu (et unique) de paramètres.  
 
 

II.5.4. Conclusion 
 
Nous avons développé une quatrième approche élastoplastique pour prédire et expliquer le 
mécanisme de la déformation élastoplastique. Elle est basée sur un couplage entre une 
modélisation de la microstructure de dislocations et une approche autocohérente. La 
modélisation de l’hétérogénéité intragranulaire consiste à alimenter le modèle autocohérent 
par une description microscopique des mécanismes des dislocations. Trois densités de 
dislocations sont nécessaires pour définir ces mécanismes : la densité de dislocations des 
cellules, la densité de dislocations immobiles stockées dans les murs et la densité de 
dislocations polaires des murs. 
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Nous avons simulé un trajet Baushinger à différents taux de prédéformation. Les évolutions 
des densités de dislocations ont été également simulées. Les résultats des simulations ont été 
confrontés avec succès aux résultats expérimentaux au niveau macroscopique. 
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II.6.  Conclusion du chapitre 
 
Dans ce chapitre, nous avons présenté quatre modèles élastoplastiques des matériaux de 
structure cubique afin de tenir compte de l’hétérogénéité intragranulaire. Ils peuvent se classer 
en deux familles : 
 
� Trois approches avec une double transition d’échelles élastoplastique qui tiennent 
compte de la morphologie des cellules de dislocations. Dans la première approche, les deux 
transitions ont été assurées par le modèle de Kröner pour déduire le comportement du grain de 
ceux des phases (cellules et parois) et le modèle autocohérent afin de simuler le 
comportement du polycristal à partir de celui des grains. La deuxième approche est assurée 
par le modèle autocohérent. Elle a été développée afin de tenir compte de l’accommodation 
plastique entre l’inclusion (cellule ou paroi) et la matrice (grain) négligée (ou bien considérée 
d’une façon phénoménologique) par le modèle de Kröner. La troisième approche est assurée 
par le modèle Mori-Tanaka et le modèle autocohérent. Elle a permis de réduire le temps de 
calcul notamment au niveau du tenseur du module tangent des grains. De plus, cette approche 
est appropriée à la problématique du fait de la présence d’une phase minoritaire. 
Dans ce type d’approches, l’hétérogénéisation intragranulaire est mise en évidence par un 
écrouissage non local, qui est représenté dans le cas d'une description biphasée, par la 
structure cellulaire de dislocations. Les grandeurs mécaniques liées aux structures de 
dislocations ont été prises en compte dans les approches. Une formulation mathématique 
inspirée de la viscoplasticité a été utilisée pour la gestion de l’activation des systèmes de 
glissements afin de lever les inconvénients d’une analyse combinatoire basée sur les critères 
de Schmid. Les modèles présentés dans ce chapitre donnent des renseignements 
complémentaires aux approches classiques. Ainsi, il est possible de suivre les évolutions des 
déformations du polycristal, des grains et des phases (cellules et parois) ou de la densité de 
dislocations. 
Plusieurs simulations numériques ont été effectuées. Nous avons fait une étude paramétrique 
en utilisant l’approche de Kröner-autocohérent. Cette étude a permis de voir l’influence de 
chaque paramètre des modèles sur le comportement mécanique de l’agrégat polycristallin et 
sur celui des phases. Des confrontations avec des données expérimentales ont également été 
entreprises. Nous avons simulé le comportement de monocristaux et de polycristaux ayant 
subi des chargements monotones et séquentiels (effet Bauschinger) pour vérifier la cohérence 
des approches mises en place. 
 
� La quatrième approche développée dans ce travail est basée sur la densité de 
dislocations comme variable principale. Ce type d’approche définit l’écrouissage du matériau 
et la contrainte d’écoulement en fonction de variables internes liées à la densité de 
dislocations totale. Celle-ci joue un rôle principal dans la gestion du stockage et de 
l’annihilation des dislocations durant la déformation plastique à travers trois termes : la 
densité de dislocations des cellules, la densité de dislocations immobiles stockées dans les 
murs et la densité de dislocations polarisées des murs. D’après les premières simulations, le 
modèle semble être capable de prédire le comportement d’un matériau de structure cubique à 
faces centrées. 
 
Dans ce chapitre nous avons présenté et validé, avec des résultats expérimentaux 
bibliographiques, quatre modèles différents et complémentaires. Il reste à tester ces modèles 
avec nos résultats expérimentaux acquis au cours de cette thèse. Nous avons effectué des 
essais Baushinger à différents taux de prédéformation sur un alliage d’alumium 6060 et sur un 
acier austénitique AISI 316L. Des mesures ont été réalisées par diffraction des rayons X pour 
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suivre l’évolution des contraintes résiduelles en fonction du chargement. La diffraction nous 
permettra de valider nos modèles à une échelle intermédiaire entre les niveaux macroscopique 
et microscopique : les volumes diffractants. 
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III.1.  Introduction 
 
L’objectif de cette partie expérimentale est d’obtenir une description satisfaisante de l’état et 
du comportement du matériau étudié (microstructure, composition chimique, mécanismes de 
déformation, …). Ceci doit permettre d’alimenter les modèles de transition d’échelles utilisés 
mais aussi de les valider aussi bien à l’échelle macroscopique qu’à l’échelle locale et aux 
différentes échelles intermédiaires. En utilisant ces informations et en corrélation avec les 
simulations, on pourra alors mieux appréhender le rôle de la microstructure de dislocations 
sur le comportement global du matériau. 
 
L’essai Bauschinger est le mode de sollicitation mécanique privilégié dans notre étude. Les 
éprouvettes (acier AISI 316L et Al6060) ont subi des essais de traction-compression à divers 
taux de prédéformation. Ces essais permettent d’avoir les courbes contrainte-déformation 
macroscopiques du matériau. Celles-ci nous donnent alors des informations pour déterminer 
certains paramètres du modèle comme les scissions critiques. Elles permettent également une 
validation a posteriori de nos simulations du comportement global du matériau. La diffraction 
des RX (DRX) est la technique expérimentale privilégiée de notre travail. Elle donne accès à 
l’évolution des contraintes résiduelles suivant la déformation macroscopique imposée et 
permet la validation de nos calculs à l’échelle, plus fine, du volume diffractant. 
 
 

III.2.  Présentation des matériaux 
III.2.1. Acier inoxydable 

 
Le premier matériau sélectionné pour l’étude de la thèse est un acier inoxydable austénitique, 
appelé couramment, selon la norme américaine, AISI 316L. A cause de ses caractéristiques 
intéressantes de résistance à la corrosion, de déformation et de soudabilité, il est fréquemment 
utilisé comme acier de construction dans les industries nucléaire, chimique ou alimentaire. 
Cet acier possède une structure de type CFC, avec un paramètre de maille théorique a de 
3,59 Å. Sa composition chimique et quelques-unes de ses propriétés mécaniques sont 
résumées dans les tableaux III.1 et III.2. 
 
Des observations ont été réalisées à l’aide d’un microscope optique (figure III.1) et d’un 
microscope électronique à balayage (MEB) (figures III.2). Après un polissage et une attaque 
chimique dans un bain de Keller, l’analyse montre que la microstructure est caractérisée par 
une matrice austénitique à grains relativement fins (taille moyenne de l’ordre de 15 µm). Le 
matériau ne présente pas de texture morphologique particulière et il est constitué de grains 
globalement équiaxes. On observe également la présence d’inclusions de sulfure de 
manganèse allongées. 
 

C(%) Si(%) Mn(%)  P(%) S(%) Cr(%)  Ni(%)  Mo(%)  Cu(%) N(%) Co(%) 
0,015 0,31 1,44 0,028 0,021 16,51 10,46 2,13 0,18 0,02 0,04 

Tableau III.1 : composition chimique de l’acier AISI 316L 
 

E 
(GPa) 

µµµµ 
(GPa) 

νννν b 
(Å) 

Dureté 
(HB) 

A 
(%) 

Rm 
(N/mm2) 

R0,2% 

(N/mm2) 
189 81 0,26 5 137 59 588 333 

Tableau III.2 : caractéristiques mécaniques de l’acier AISI 316L 
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Figure III.1 : observation au microscope optique de l’acier AISI 316L 

 

 
Figure III.2 : observation au microscope électronique à balayage de l’acier AISI 316L 

 
 

III.2.2. Aluminium 6060 
 
L’aluminium 6060 est le deuxième matériau sélectionné pour notre étude. Il est également 
caractérisé également par une structure cubique à faces centrées, sa composition chimique et 
ses propriétés mécaniques sont présentées dans les tableaux III.3 et III.4, respectivement. La 
figure III.3 présente un exemple des observations faites au microscope optique de 
l’aluminium 6060. La taille des grains est d’environ 90 µm. 
 

Si(%) Fe(%) Ng(%) Ti(%)  
0,46 0,19 0,47 0,01 

Tableau III.3 : composition chimique de l’Aluminium 6060 
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E 
(GPa) 

µµµµ 
(GPa) 

νννν b 
(Å) 

A 
(%) 

Rm 
(N/mm2) 

69 32 0,3 2,86 17,6 222 
Tableau III.4 : caractéristiques mécaniques de l’aluminium 6060 

 

 
Figure III.3 : observation au microscope optique à balayage de l’aluminium 6060 

 
 

III.3.  Essais mécaniques 
 
Nous avons réalisé des essais de traction-compression sur les deux alliages choisis. Ces essais 
ont été effectués sur une machine INSTRON type 5584 (figure III.4) équipée d’une cellule de 
force de capacité 500 kN. Un schéma des éprouvettes en acier 316L et en Al6060 utilisées 
lors des essais mécaniques est présenté sur la figure III.5. Les essais ont été effectués à une 
vitesse de déplacement imposée de 0,36 mm/min. Nous avons choisi de prendre un diamètre, 
pour la partie calibrée, relativement important (20 mm) pour s’affranchir le plus possible des 
erreurs géométriques en DRX. Après usinage des éprouvettes d’acier AISI 316L, des recuits 
thermiques (4 heures à 650°C) sous vide ont été effectués pour assurer une relaxation des 
contraintes résiduelles. Six éprouvettes d’aluminium ont subi des recuits thermiques (2 heures 
à 260°C) après usinage. Après les essais mécaniques, nous avons obtenu des résultats 
inhomogènes en termes de réponses mécaniques suite aux essais de traction sur ces 
éprouvettes. Ceci nous a obligé à travailler avec des éprouvettes d’aluminium non recuites 
pour obtenir des données cohérentes en terme de reproductibilité. Cependant, étant donné les 
taux de contraintes relativement faibles (-20 MPa) déterminés sur ces éprouvettes vierges, 
ceci ne sera pas un obstacle trop gênant pour une comparaison avec nos simulations. De plus, 
nous avons pris en compte cet état de fait dans les données initiales du modèle (cf. chapitre 
V). 
 
L’objectif de ces expériences est de suivre le développement et l’évolution des déformations 
ou des contraintes résiduelles lors de la déformation plastique. Pour cela, nous avons d’abord 
prédéformé nos échantillons à divers taux en traction. Les contraintes résiduelles (σσσσR) sont 
ensuite déterminées systématiquement après acquisitions par DRX sur l’ensemble des 
échantillons. Puis, les échantillons sont ensuite déformés en compression suivie d’une 
nouvelle analyse par DRX. Le tableau III.4 récapitule l’ensemble des essais. Nous avons fixé 
le taux de déformation identique (à l’exception de deux cas) pour le deuxième chargement 
afin de n’avoir que le taux de prédéformation en traction qui varie. 
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D’autre part, des essais de chargement monotone en compression ont été effectués sur les 
deux alliages. 
 

 
Figure III.4 : la machine INSTRON 5584 

 

 
Figure III.5 : schéma des éprouvettes de traction-compression (les dimensions sont en 

millimètres) 
 

Matériau σσσσR 1er chargement 
( I

11ε  (%)) 
σσσσR 2ème chargement 

( I
11ε  (%)) 

σσσσR 

AISI 316L Analyse des 
σσσσR à l’état 

initial 

2 ; 2 ; 3 ; 4 ; 5 ; -
6,3 ; 10 

Analyse des σσσσR 
après le 1er 
chargement 

-5,2 ; -3 ; -3 ; -3 ; 
-3 ; 3 ; -3 

Analyse des σσσσR 
après le 2ème 
chargement Al6060 2 ; 3 ; 4 ; 5 ; -3 -3 ; -3 ; -3 ; -3 ; 3 

Tableau III.5 : essais mécaniques et analyses des contraintes résiduelles 
 
 

III.4.  Contraintes Résiduelles 
 
La DRX a été la principale technique expérimentale utilisée dans notre travail. Elle permet de 
déterminer l’orientation cristallographique préférentielle (texture) au sein du matériau et 
donne accès au niveau de déformation (ou de contrainte) à l’échelle du volume diffractant. 
Nous expliquerons dans cette partie le principe de l’analyse par diffraction des rayons X des 
contraintes résiduelles et de la texture cristallographique. Nous détaillerons également les 
conditions expérimentales utilisées durant cette étude. 
Nous préciserons notamment l’influence de l’anisotropie plastique et de sa nécessaire prise en 
compte pour la détermination des contraintes résiduelles. 

mors 

capteurs 

éprouvette 

commandes 
manuelles 

commandes 
automatiques 
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III.4.1. Définition 
 
Les contraintes résiduelles (CR) sont des contraintes multiaxiales statiques qui existent dans 
un système isolé soumis à aucune force ni moment extérieur et qui se trouve en équilibre 
mécanique. Elles sont dues à l’incompatibilité locale de déformation engendrée par trois 
sources : l’écoulement plastique, la dilatation thermique et les transformations de phase. Le 
schéma de la figure III.6 montre que les contraintes résiduelles sont le résultat d’une 
sollicitation quelconque. 
 
Selon le matériau et les conditions expérimentales, ces contraintes peuvent provienir de 
déformations aux échelles macroscopiques, mésoscopiques et microscopiques. Macherauch et 
al. [Macherauch et al. 73] ont proposé une classification des contraintes (Figure III.7) : 
� Les contraintes résiduelles d’ordre I (σI) : correspondent aux contraintes 
macroscopiques. Elles sont uniformes sur un nombre suffisant de grains (de l’ordre de 
quelques millimètres). Ce type de contraintes peut être engendré à partir d’un traitement 
thermique ou une force mécanique. 
� Les contraintes résiduelles d’ordre II (σII) : correspondent aux contraintes 
mésoscopiques. Elles sont homogènes à l’intérieur du grain. Leurs origines possibles sont les 
contraintes inter-granulaires. 
� Les contraintes résiduelles d’ordre III (σIII ) : correspondent aux contraintes 
microscopiques. Elles varient sur quelques distances interatomiques (de l’ordre de quelques 
dizaines de nanomètres). Elles sont dues à la présence des cellules de dislocations, aux 
interactions dislocations-précipitations, etc. 
 
 
Dans certains cas de fabrications, les contraintes résiduelles peuvent être introduites 
volontairement dans un matériau pour améliorer ses performances. Mais en général, elles sont 
le résultat de procédés de fabrication et sont donc introduites involontairement. 
 
 

 
Figure III.6 : schéma des résultats des déformations plastiques 
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Figure III.7 : présentation schématique des trois ordres de contraintes résiduelle 

[Gourbesville 00] 
 

III.4.2. Méthodes d’analyses des contraintes résiduelles 
 
Les méthodes d’analyse des contraintes résiduelles se divisent en trois catégories : les 
méthodes mécaniques, de diffraction et physiques (tableau III.6) comme les mesures par la 
technique ultrasonore, la méthode de diffraction des rayons X ou des neutrons [Withers et 
Bhadeshia 01], etc. 
 

Méthode Pénétration Résolution 
Spatiale 

Précision sur la contrainte Caractéristiques 

Trou 
incrémental 

≈1,2xdiamètre 
du trou 

50 µm en 
profondeur 

±50 MPa Mesures dans un plan des 
contraintes du 1er ordre. Semi-

destructive. 
 

DRX 
<50 µm (Al) 
<5 µm (Ti) 

<1 mm (Fe) (si 
polissage) 

1 mm 
latérale, 20 

µm en 
profondeur 

±20 MPa limité par les 
non-linéarités au niveau des 
courbes en sin²ψ ou par les 

conditions de surface 

Non destructive, Sensible à la 
surface, Contrainte de 1er, 2ème 

et 3ème ordre. 

Diffraction 
des neutrons 

200 mm (Al) 
4 mm (Ti) 

30 mm (Fe) 

500 µm ±2-5 MPa, limité par la 
statistique de comptage et 
la fiabilité de la référence 

Contraintes de 1er, 2ème et 3ème 
ordre. Tenseur complet de 

contrainte. 
Ultrasons >10 cm 5 mm 10 % Contraintes de 1er, 2ème et 3ème 

ordre. Sensible à la 
microstructure. 

Magnétiques 10 mm 1 mm 10 % Contraintes de 1er, 2ème et 3ème 
ordre. Sensible à la 

microstructure. Pour des 
matériaux magnétiques 

seulement. 
Raman <1 µm <1 µm env. 50 MPa Contraintes de 1er et 2ème 

ordre. 
Tableau III.6 : méthodes pour l’analyse des contraintes et leurs principales caractéristiques 

[Withers et Bhadeshia 01] 
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III.4.3. Diffractions des rayons X 
III.4.3.1. Principe 

 
Les rayons X interagissent avec le nuage électronique des atomes. Parmi les interactions 
possibles, il y a la «diffusion élastique», ou «diffusion Rayleigh». Dans la diffusion élastique, 
les rayons X rebondissent simplement sur le nuage électronique, ils sont diffusés dans toutes 
les directions de l'espace, en gardant la même énergie et la même longueur d'onde. 
 
Lorsque les rayons X frappent un morceau de matière, ils sont donc diffusés par chacun des 
atomes de la cible. Ces rayons X diffusés interfèrent entre eux. Si les atomes sont ordonnés, 
c’est-à-dire placés à des intervalles réguliers (ce qui caractérise les cristaux), alors ces 
interférences vont être constructives dans certaines directions (i.e. les ondes s'additionnent), 
destructives dans d'autres (i.e. les ondes s'annulent). Ces interférences d'ondes diffusées 
forment le phénomène de diffraction. 
 
Lorsqu’un matériau est exposé à un rayonnement X, seule une partie de l’échantillon reçoit le 
faisceau de rayons X : c’est le volume irradié. A l’intérieur de ce volume, seules les 
cristallites dont l’orientation est favorable vont diffracter (1 à 2 % du volume irradié). Ce sont 
les cristallites en position de diffraction qui constituent ce que l’on appelle le volume 
diffractant. 
 
Les techniques de diffraction permettent seulement l’analyse des domaines périodiques du 
matériau. Or, la périodicité du cristal est altérée par des discontinuités du matériau (lacunes, 
joints de grain, précipités, …) qui délimitent des volumes élémentaires sans défauts appelés 
domaines cohérents de diffraction (ou cristallites). Ce domaine est favorablement orienté pour 
respecter les conditions de Laue, la diffusion cohérente des rayons X se traduit par une 
interférence constructive (appelée pic de diffraction) dont la position angulaire θhkl(P,Ω) 
dépend directement de la distance inter-réticulaire dhkl(P,Ω) (loi de Bragg, figure III.8) : 
 
nλ=2 dhkl(P,Ω) sin(θhkl(P,Ω)) (III.1) 
 
où P et Ω sont la position et l’orientation du domaine cohérent, λ et hkl, la longueur d’onde 
du faisceau incident et les indices de Miller du plan diffracté et n, l’ordre d’interférence 
(n∈�

*). 

 
Figure III.8 : loi de Bragg donnant les directions où les interférences sont constructrices 
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III.4.3.2. Pic de diffraction 
 
Par la loi de Bragg, on peut alors associer chaque pic à un plan atomique. On sait que ces 
plans peuvent être désignés par des indices de Miller (hkl). On peut donc de même associer 
ces indices (hkl) aux pics de diffraction (figure III.9). On parle d'«indexation des pics». 
 
Chaque cristallite correctement orientée donne un pic de diffraction élémentaire caractérisé 
par trois paramètres (tableau III.7) : sa position, son intensité et sa forme. La figure III.10 
rappelle les principaux paramètres qui décrivent un pic de diffraction. 
 

 
Figure III.9 : indexation des pics : association d'un pic de diffraction et d'un plan (hkl) 

 
Caractéristique du pic Facteurs explicatifs 

Position du pic Aberrations géométriques de l’appareillage 
Composition moyenne du volume diffractant 
Contraintes macroscopiques du volume diffractant 

Intensité du pic Cristallinité et répartition des phases 
Distribution des orientations des domaines cohérents 

Elargissement et forme du pic Elargissement instrumental 
Distribution des compositions chimiques 
Distributions des déformations des domaines cohérents 
Taille des domaines cohérents de diffraction 

Tableau III.7 : liaison entre les caractéristiques principales d’un pic de diffraction et les 
facteurs qui influencent ces paramètres 

 

 
Figure III.10 : quelques paramètres d’un pic de diffraction 
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III.4.3.3. Détermination des contraintes résiduelles par DRX 
 
L’état de contrainte peut être déterminé en utilisant le réseau cristallin comme jauge de la 
déformation élastique. Cette déformation ( )

dV
hkl,,ψφε du volume diffractant dans la 

direction de mesure définie par l’angle de déclinaison ψ et l’angle azimut φ, peut être 
déterminée à partir de la position angulaire ( )hkl,,ψφθ  du pic de diffraction correspondant à 
un plan cristallographique (hkl) : 
 

( )
),,(sin

),,(sin
,,

hkl

hkl
1hkl

0
Vd ψφθ

ψφθψφε −=  (III.2) 

 
où ( )hkl0 ,,ψφθ  est l’angle de diffraction du matériau non contraint. 

dV
 correspond à une 

opération de moyenne sur le volume diffractant Vd. 
 
On définit un repère lié à l’échantillon et caractérisé par trois directions : x1P (dans la direction 
longitudinale des éprouvettes), x2P (direction transverse) et x3P (direction normale). (figure 
III.11). Le repère du laboratoire est noté (x1L, x2L et x3L) avec x3L, la direction de mesure φψ de 
coordonnées (sinψ cosφ, sinψ sinφ, cosψ). Le passage du repère de la pièce au repère du 
laboratoire s’effectue par une rotation d’angle φ et d’axe x3P suivie d’une rotation d’angle ψ et 
d’axe x2L. La direction de mesure x3L est la bissectrice des faisceaux incident et diffracté. Elle 
est normale aux plans (hkl). 

 
Figure III.11 : principe de la DRX 

 
 
Il reste maintenant à définir la relation entre la déformation mesurée ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  et l’état 

de contrainte macroscopique. 
 
Chaque cristallite est définie par son orientation Ω, sa forme, ses constantes d’élasticité 
locales c(Ω) et sa déformation élastique locale ( )Ωε IIe . Cette déformation (ou sa contrainte 

associée σII(Ω)) est le plus souvent différente de la déformation macroscopique εI (ou la 
contrainte macroscopique σI) pour deux raisons : 

• Les constantes d’élasticité de la phase étudiée sont en général différentes de celles 
du matériau. Cette hétérogénéité élastique conduit à une localisation des 
contraintes macroscopiques. 
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• Des contraintes résiduelles locales peuvent être engendrées par des déformations 
libres de contrainte (dans le cadre de cette étude, seul le cas de la déformation 
plastique sera traité) qui sont incompatibles entre les différentes cristallites. 

 
Ces deux constatations peuvent se traduire formellement, par exemple, par [Sprauel et al. 
91] : 
 

( ) ( ) ( )ΩσσΩtΩσ IIincIII += :  (III.3) 
 

)(Ωσ IIinc  correspond aux incompatibilités locales de déformation et t(Ω) est un tenseur de 
polarisation. 
 
En introduisant le tenseur de souplesse s(Ω) de la cristallite, la déformation du domaine 
cohérent est : 
 

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )ΩεσΩpΩσΩsσΩtΩsΩσΩsΩε IIincIIIincIIIII +=+== :::::  (III.4) 
 
p(Ω) est un tenseur de polarisation qui localise la contrainte macroscopique à l’échelle de la 
cristallite. 
Après projection sur la direction de mesure nφψ et en moyennant sur le volume diffractant, la 
déformation mesurée ( )

dV
hkl,,ψφε  s’écrit : 

 

( ) ( ) ( ) ( )
ψφφφφ
,,

:
ddd V

IIincIt
ψV

II
ψV

ΩεσΩp  nΩεn hkl ψ, ,ε +==  (III.5) 

( ) ( ) ( )
ψφψφφ
,,,, :

d
dd V

IIincI
VV

Ωεσ Ωphkl ψ, ,ε +=  (III.6) 

 
Soit : 
 

( ) ( ) ( )hklεσ hkl ψ, ,F hkl ψ, ,ε IIinc
ψ

I

V d
φφφ += :  (III.7) 

 
Les composantes indépendantes ( )hkl ψ, , F φ  sont appelées constantes d’élasticité 

radiocristallographiques (CER). La déformation ( )hklε IIinc
ψφ  s’appelle la pseudo-

macrodéformation et provient de la moyenne des déformations provoquées par les 
incompatibilités de déformation entre le volume diffractant et le volume non-diffractant. Ce 
formalisme tient compte de l’anisotropie élastique par le 1er terme. Les CER dépendent du 
plan cristallographique (hkl) étudié, des constantes d’élasticité des cristallites, de la 
morphologie et de la texture. Elles expriment un effet d’anisotropie dans la localisation des 
contraintes liées à l’anisotropie élastique du cristal. L’anisotropie plastique des cristallites 
constituant le volume diffractant est prise en compte par le deuxième terme. En effet, il 
correspond aux compensations résiduelles élastiques dues aux incompatibilités locales de 
déformation plastique à l’échelle des cristallites. 
Dans le cas d’un matériau homogène, macroscopiquement isotrope, en négligeant les 
incompatibilités de déformation plastique, on a alors : 
 

( ) ( ) ( ) ij1ji2ij hklSnnhklS
2

1
hklF δψφ φψφψ += ..,,  (III.8) 
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où ijδ  est le symbole de Kronecker. 

 
Pour un état triaxial de contrainte, on obtient : 
 

( ) ( )( ) ( ) ( ) ( )

( ) ψτ

σσψσσψφε

φ

φ

 sin2hkl S
2

1
 

Tr hkl S hklS
2

1
 hklS

2

1
 hkl , 

I
2

I
1

I
332

2I
33

I
2Vd

.

.sin.,

+

++−=
 (III.9) 

 
I
φσ  et I

φτ  sont respectivement la contrainte normale et la contrainte de cisaillement de surface 

dans la direction φ. Les CER, ½S2 et S1 peuvent être calculées en modélisant le comportement 
de l’agrégat polycristallin. Ces grandeurs sont également accessibles par l’expérimentation. 
Cette approche est désignée « méthode des ψ2sin  » et permet de déterminer l’état de 
contrainte. 
Une fois définie cette relation contraintes-déformations pour le volume diffractant, il reste 
maintenant à déterminer comment l’utiliser pratiquement dans le cadre de notre étude. 
 
 

• Prise en compte de l’anisotropie élastique 
 
Les valeurs de CER peuvent être déterminées par des approches micromécaniques à condition 
de prendre en compte l’anisotropie élastique des cristallites ainsi que leur orientation 
respective. Ces valeurs peuvent être obtenues par le modèle autocohérent de Kröner-Eschelby 
[Eshelby 57, Kröner 58]. Ce modèle s'attache à estimer l'état de contrainte d'un grain 
subissant une déformation élastique différente de la déformation macroscopique. Il permet de 
localiser le chargement extérieur au niveau de chaque grain du polycristal connaissant son 
comportement élastique, son orientation cristallographique et sa morphologie. 
 
La déformation εIIe(Ω) (ou la contrainte σII(Ω)) de la cristallite de constantes d'élasticité c(Ω), 
s'exprime en fonction du tenseur de rigidité C du matériau macroscopique : 
 

( ) ( )( )[ ] ( ) IeIe1IIe εΩA  εICΩc E  Ωε ::: =+−= −  (III.10) 
 
E (=Sesh :C-1) est le tenseur de Morris [Morris 70] qui exprime l'interaction entre la matrice et 
l'inclusion. Il est fonction de C et de la forme de l'inclusion. A est le tenseur de localisation 
des déformations. Chaque cristallite est assimilée à une sphère ou un ellipsoïde anisotrope de 
tenseur d’élasticité c(Ω), incluse dans un milieu homogène équivalent (matrice) qui possède 
les caractéristiques du polycristal (C). 
 
L’apparition des contraintes d’ordre II est la conséquence des phénomènes suivants : 

- L’orientation des grains et le comportement anisotrope de ces derniers induisent une 
hétérogénéité élastique ( )( )CΩc − . Ce facteur reflète la texture cristallographique de l’agrégat 
polycristallin modélisé. 

- La morphologie des grains induit des hétérogénéités au niveau des interactions 
locales qui sont représentées par le tenseur E. 
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C est obtenu à partir des constantes d’élasticité des cristallites au travers des conditions 
d’autocohérence. Elles reposent sur l’hypothèse ergodique qui assume l’équivalence entre les 
moyennes d’ensembles et les intégrales sur le volume. 
 

( )Ωσ  σ III =  (III.11) 

et 
 

( )Ωε  ε IIeIe =  (III.12) 

 
D’où : 
 

( ) ( ) ( ) IeIII εΩc  ΩAΩc  σ  σ :: ===  (III.13) 

 
Le tenseur d’élasticité effectif C du polycristal est alors donné par : 
 

( ) ( ) ( )[ ][ ] 1CΩcEIΩc  AΩc  C −−+== :::  (III.14) 

 
Cette équation ne contient comme inconnues que les composantes du tenseur C qui peuvent 
être déterminées par une procédure itérative. Lorsque C est connu, la déformation élastique 
d’une cristallite pour une déformation (et une contrainte) macroscopique donnée peut être 
calculée. La déformation mesurée par diffraction des rayons X est la moyenne des 
déformations élastiques des cristallites du volume diffractant projetée sur la direction de 
mesure : 
 

( ) ( ) ( )( )[ ]
( ) I

t
ψ

Ie

V

1
ψ

t
ψV

IIe
ψV

σhkl ψ, ,F 

.nεICΩcE.n .nΩε.n hkl , 
ddd

:

::,

φ

ψφε φφφφ

=

+−== −

 (III.15) 

 
Dans le cas d’un matériau texturé décrit par sa fonction de distribution des orientations (FDO) 
f(Ω), la texture intervient à plusieurs niveaux : 
• Dans le calcul du tenseur d’élasticité C à partir des conditions d’autocohérence. 
• Dans l’opération de localisation permettant le calcul de la déformation en fonction de la 

contrainte macroscopique. 
• Dans l’opération de moyenne sur le volume diffractant qui doit être également pondérée 

par la FDO. 
La relation reste valable pour un matériau macroscopiquement isotrope. L’équation se 
simplifie pour redonner la relation classique des sin2ψ . 
Pour un matériau texturé anisotrope élastiquement, les valeurs de CER sont déduites de la 
relation précédente en se fixant une contrainte macroscopique et en calculant les déformations 
des plans diffractants induites. La texture est prise en compte par l’incorporation de la FDO 
dans le modèle (f(Ω)=1 pour un matériau macroscopiquement isotrope et pour toutes les 
orientations). 
La première étape consiste donc à calculer le tenseur d’élasticité macroscopique des alliages 
de notre étude. Nous considérerons deux textures : une isotrope et l’autre correspondant à la 
texture expérimentale (tableaux III.8-III.10). 
Les résultats de la modélisation autocohérente portent sur un matériau constitué de 2000 
cristaux sphériques d’orientations aléatoires pour la texture isotrope. Pour la texture 
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expérimentale, nous avons utilisé la FDO pour choisir une distribution de 4000 cristallites 
d’orientation Ω et de fraction volumique f représentative de la texture expérimentale de nos 
échantillons. La prise en compte de la texture cristallographique va influencer le 
comportement élastique macroscopique du matériau à travers la modification de la valeur du 
tenseur d’élasticité macroscopique mais également de la relation en sin2ψ en provoquant une 
modification de εIIe(Ω) et donc de ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ pour un (φ, ψ) donné ainsi que la suppression 

de certaines cristallites et donc de directions. Ces phénomènes seront d’autant plus marqués 
que l’anisotropie élastique sera forte. 
 

Matériau c11 (GPa) c12 (GPa) c44 (GPa) 
Aluminium  108,2 60 28,5 

Acier 204,6 137,7 126,2 
Tableau III.8 : caractéristiques mécaniques élastiques du AISI 316L et de l’aluminium 

 
C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 

Texture isotrope 
112,1 59,4 26,42 

Texture expérimentale 
111,6 111,4 110,6 59,2 60,1 60,1 27,1 27,1 26,2 

Tableau III.9 : constantes d’élasticité de l’aluminium calculées par le modèle autocohérent 
(en GPa) 

 
C11 C22 C33 C12 C13 C23 C44 C55 C66 

Texture isotrope 
261,2 109,4 75,9 

Texture expérimentale 
278,4 259,9 256,1 98,8 102,6 121,2 88,2 69,5 65,8 

Tableau III.10 : constantes d’élasticité du AISI 316L calculées par le modèle autocohérent 
(en GPa) 

 
 
Une fois déterminé le tenseur d’élasticité macroscopique, la déformation élastique ( )Ωε IIe  

peut être calculée par l’approche autocohérente pour une déformation Ieε  ou une contrainte 
Iσ macroscopique donnée. La simulation des déformations des plans de diffraction via les 

courbes ( )
dV

hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) peut alors être faite et les valeurs de CER déduites. 

Pour l’étude et l’évaluation des CER, nous avons choisi le plan (220) pour l’acier et les plans 
(311), (220) et (422) pour l’aluminium. La figure III.12 présente l’évolution de ( )

dV
hklψ,,ε φ  

en fonction de sin2ψ pour les deux matériaux. Une texture isotrope constituée de 2000 
cristaux a été choisie. Les valeurs de S1 et 1/2S2 ont été également calculées (tableau III.11) 
pour les cas isotrope et texturé. Dans le deuxième cas, ces constantes sont calculées également 
à partir de la droite de régression linéaire des courbes en sin2ψ en faisant, de fait, une 
‘approximation isotrope’. 
 
Pour le calcul de contraintes, nous avons opté pour l’utilisation des valeurs obtenues avec la 
texture expérimentale, pour φ = 0 et 90°, en utisant l’approximation isotrope. 
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Figure III.12 : évolution des courbes ( )
dV

hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) pour chaque plan et chaque 

matériau (σI=100 MPa) 
 

Matériau Plan 
S 

(10-6 MPa-1) 
Texture isotrope Texture expérimentale 

‘approximation isotrope’ 
φ = 0° φ = 0° 

Acier (220) ½ S2 6,157 4,356 
S1 -1,384 -0,726 

 
 
Aluminium  

(311) ½ S2 19,187 19,506 
S1 -4,945 -5,154 

(222) ½ S2 18,289 18,292 
S1 -4,651 -4,653 

(422) ½ S2 18,701 18,936 
S1 -4,787 -4,910 

Tableau III.11 : détermination des constantes S1 et 1/2S2 suivant le matériau et le plan 
cristallographique 

 
 
Prise en compte de l’anisotropie plastique 
 
La déformation mesurée par DRX peut être fortement influencée par l’anisotropie plastique. 
Dans le cas de l’élastoplasticité, l’état de contrainte microscopique dépend de toute l’histoire 
de chargement du matériau. Il n’est alors plus possible d’analyser les résultats expérimentaux 
à partir des seules mesures de la déformation élastique des cristallites. Il est nécessaire de 
modéliser les déformations plastiques subies par chaque cristallite. 
Pour résoudre d’un point de vue pratique le problème de la détermination de contraintes en 
présence d’anisotropie plastique, Baczmański [Baczmański et al. 93, Baczmański et al. 94] a 
proposé une méthode basée sur l’analyse du comportement physique des grains. Cette 
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-0,00014

-0,00004

0,00006

0,00016

0,00026

0,00036

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Aluminium : plan (311)

-0,00052

-0,00002

0,00048

0,00098

0,00148

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Aluminium : plan (422)

-0,00052

-0,00002

0,00048

0,00098

0,00148

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Aluminium : plan (222)

-0,00052

-0,00002

0,00048

0,00098

0,00148

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1



Chapitre III : Présentation de l’étude expérimentale 

    129

méthode permet d’évaluer quantitativement les contraintes macroscopiques et les contraintes 
d’incompatibilité plastique (second ordre) en utilisant les techniques de diffraction et un 
modèle micromécanique. Cette méthode a permis d’expliquer l’effet des contraintes du 
second ordre sur la non linéarité des courbes des sin2ψ pour différentes familles de plans 
(hkl). La déformation mesurée par diffraction X est alors décrite sous la forme : 
 

( ) ( ) (hkl)q.εσhklψ,,Fhklψ,,ε IIinc
ψ

I

Vd
φφφ += :  (III.16) 

 
F sont les CER calculées par la méthode décrite précédemment. (hkl)ε IIinc

ψφ  est la déformation 

pseudo-macroscopique calculée par une approche de transition d’échelle à partir des εIIe(Ω) 
obtenues après la simulation du trajet de chargement. q est un scalaire d’ajustement déterminé 
par régression des moindres carrés de même que les six composantes de σI. Ce facteur est 
introduit pour corriger le fait que même si les modèles actuels arrivent à reproduire les 
ondulations des courbes expérimentales ( )

dV
hklψ,,ε φ = f(sin2ψ), ils surestiment 

généralement les contraintes et donc les ondulations des courbes. Ce facteur peut être 
considéré comme un indicateur de la qualité du modèle : plus il est proche de 1 et plus le 
modèle arrive à reproduire la réalité expérimentale. 
 
 

III.4.3.4. Conditions expérimentales 
• Présentation du goniomètre 

 
Les analyses des contraintes résiduelles et de la texture ont été effectuées avec un 
diffractomètre quatre cercles Seifert XRD 3003 PTS (figure III.13). Il permet quatre 
mouvements de rotation différents : une rotation de 2θ de 0° à 170°, une rotation en Ω, une 
rotation en ψ de -90° à 90° et une rotation en φ de 0° à 360°. Il est équipé d’une caméra 
permettant un positionnement aisé des échantillons, d’un collimateur circulaire (∅ variant de 
0,5 à 3 mm et réglable horizontalement et verticalement) pour limiter la divergence du 
faisceau de rayons X et choisir les dimensions de la surface irradiée, d’un filtre positionné 
devant le détecteur (de vanadium pour une anticathode de chrome et de nickel dans le cas 
d’une anticathode de cuivre) et enfin d’un détecteur linéaire proportionnel avec un intervalle 
angulaire d'environ 9° pour 3500 canaux. 
A l’aide du goniomètre Seifert, on peut réaliser deux types de montages différents : le 
montage Khi (ψ) et le montage Omega (Ω). Le premier montage est obtenu après une 
inclinaison de l’échantillon autour de l’axe correspendant à l’intersection du plan du faisceau 
et de la surface de l’échantillon d’un angle ψ, et, permet d’avoir la plus grande amplitude de 
mesure (ψ varie entre 0° et 90°). Le deuxième montage est obtenu selon une inclinaison de 
l’échantillon selon l’axe perpendiculaire au plan du faisceau d’un angle Ω et passant par le 
centre du goniomètre. 
 
 

• Conditions expérimentales 
 
Les conditions expérimentales dépendent du matériau (l’acier inoxydable AISI 316L ou 
l’alliage Al6060) et de l’anticathode utilisée (cuivre ou chrome). Le montage Khi a été utilisé 
pour l’ensemble des analyses. Les mesures ont été effectuées suivant les sens long et 
transverse des éprouvettes (φ = 0° et 90°). Nous avons utilisé seize valeurs de l’angle 
d’inclinaison ψ variant entre -48° et +45°. La longueur d’onde Kα du cuivre est 1,54184 Å, et 
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celle du chrome est 2,28910 Å. La puissance du générateur a été choisie à 40 kV/40 mA pour 
l’anticathode du cuivre et 40 kV/30 mA avec le rayonnement du chrome. Un collimateur 
primaire de 1 mm de diamètre a été utilisé. Les plans cristallographiques et leurs angles 2θ 
correspondants sont donnés dans le tableau III.12. 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure III.13 goniomètre Seifert XRD 3003 PTS 
 

 Anticathode de cuivre Anticathode de chrome 
Al6060 316L Al6060 

Plans cristallographiques (422) (220) (311) (222) 
2θθθθ° 137,7 128,7 139,316 156,667 

Tableau III.12 : plans cristallographiques utilisés 
 
 

• Dépouillement des pics 
 
Après avoir obtenu expérimentalement un ensemble de pics de diffraction pour différentes 
valeurs de ψ (et de φ), nous devons les traiter analytiquement afin de déterminer le décalage 
en 2θ. Ce traitement est composé de trois étapes très importantes avant de calculer les 
contraintes résiduelles : correction LP, soustraction du bruit de fond et ajustement des pics de 
diffraction. 
 
 
Correction des facteurs de Lorentz et de Polarisation 
 
La correction Lorentz-Polarisation correspond à deux facteurs : un facteur de Lorentz et un 
facteur de Polarisation. Le premier tient compte de l’interaction du cône de diffraction avec 
les éléments géométriques (la hauteur et la largeur de la fente de détection et le rayon du 
goniomètre). Le deuxième traduit le fait qu’un faisceau de rayons X n’est pas polarisé 
(interaction entre l’onde électromagnétique et l’électron). La correction Lorentz-Polarisation 
est donnée par l’expression : 

anticathode : cuivre 
ou chrome 

détecteur 
linéaire 

caméra 
support 

géométrique 

porte 
échantillon 

collimateur 

2θ 

Ω 

éprouvette 
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cos+
 : dans le cas où on veut déterminer la texture du matériau : on calcule 

l’intensité intégrée d’un pic de diffraction, c'est-à-dire la surface sous le pic. 

� 
θ

θ
2

21
2

2

sin

cos+
 : dans le cas d’analyse des contraintes : on détermine la position du pic. 

 
 
Soustraction du bruit de fond 
 
Le pic de diffraction expérimental est caractérisé entre autres par un fond continu ou bruit de 
fond. Il est nécessaire de soustraire ce bruit. Une bonne détermination du bruit de fond se base 
sur sa forme et les abords du profil expérimental. La fonction de correction du bruit de fond 
est obtenue par un ajustement polynomial de faible ordre (1 ou 2) des intensités du bruit de 
fond à gauche et à droite de la ligne d’interférence. 
Parfois le bruit de fond n’est pas calculé car ce qui intéresse est la position du pic et si le bruit 
n’est pas trop inhomogène les méthodes de barycentre suffisent pour trouver la position du pic 
sans enlever le bruit de fond. 
 
 
Ajustement des pics 
 
La dernière étape du dépouillement des résultats expérimentaux est l’ajustement d’une 
fonction analytique sur le pic expérimental. Cette étape est cruciale car elle permet de 
déterminer la position en 2θ du pic de diffraction qui dépend des contraintes résiduelles. La 
fonction pseudo-Voigt est utilisée pour modéliser les profils de nos pics. Elle est caractérisée 
par les paramètres suivants : H la hauteur nette de la raie, B la largeur intégrale, p la position 
du pic et x la valeur de 2θ. Cette fonction est la somme d’une fonction de Gauss (G) et d’une 
fonction de Lorentz (L) : 
 

( ) ( ) ( ) ( )xpBHGxpBHL1xpBHPV ,,,,,,,,,, ηηη +−=  (III.17) 
 
où η est la proportion de la partie gaussienne, G est une fonction gaussienne donnée par : 
 

( ) )exp(,,
2

B

px
HpxBHG 







 −−= π  (III.18) 

 
et L est une fonction Lorentzienne sous la forme : 
 

( )
2

B

px
1

H
xpBHL








 −+
=

π
,,,  (III.19) 

 
Dans la fonction de pseudo-Voigt, nous avons adopté l’hypothèse de Rachinger [Rachinger 
48] pour tenir compte du doublet Kα1 et Kα2 du rayonnement sous la forme : 
 

( ) ( ) ( )xpBkHPVxpBHPVxpBHPV 2K1K ,,,,,,,,,,,,, ηδηηαα ++=  (III.20) 
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où k est le rapport de hauteur (proche de 0,5) et δ, la distance entre les deux raies donnée par : 
 

1

12

K

KK

2

p

180
2

α

ααπδ −







= tan  (III.21) 

 
 

• Calcul des déformations 
 
Il se fait par la mesure des déplacements relatifs des pics de diffraction par rapport à l’état 
référentiel du matériau non contraint. L’expression conventionnelle de la déformation est : 
 

( ) 1
 sin

 

d

dd
hklψ,,ε

hkl
0

0

0
hkl

Vd
−=

−
=

θ
θφ φψ sin

 (III.22) 

 
où 0d  représente la distance interréticulaire et hkl

0θ , l’angle de Bragg du matériau non 

contraint. 
La déformation rationnelle en θ est obtenue directement à partir de l’expression rationnelle 
en fonction des distances interréticulaires : 
 

( ) 







=









=

hkl

hkl
0

0

hkl

V d

d
hklψ,,ε

d θ
θφ φψ

sin

sin
lnln  (III.23) 

 
Bien que mathématiquement très différentes, ces relations conduisent à des valeurs très 
voisines de la déformation. Cependant, elles constituent une source d’incertitudes au niveau 
du calcul des contraintes. Ces incertitudes peuvent être liées soit au formalisme même, soit à 
la propagation de l’incertitude sur la valeur de 2θ0. La définition rationnelle est 
mécaniquement la plus rigoureuse et elle ne propage pas les erreurs sur 2θ0 [Ferreira 04]. 
Notre choix s’est donc porté sur ce formalisme. 
Pour calculer les contraintes résiduelles, l’hypothèse σ33 = 0 a été choisie étant donné la faible 
pénétration des RX (environ 7 µm pour l’aluminium et environ 4 µm pour l’acier). Les CER 
sont déduites des valeurs de ½S2(hkl) et S1(hkl) calculées par la méthode décrite 
précédemment. Dans le cadre de nos essais, nous avons utilisé des sollicitations en traction-
compression qui induisent des déformations macroscopiques homogènes : après une décharge 
élastique, les contraintes d’ordre I sont donc, a priori, nulles. Les déformations mesurées 

( )
dV

hklψ,,ε φ sont donc égales à ( )hklε IIinc
ψφ . 

Ceci permet une comparaison directe avec le modèle. Pour illustrer l’importance des 
déformations élastiques résiduelles engendrées durant le trajet mécanique, on utilisera la 
relation classique suivante : 
 

( ) ( ) ( )hklσ hkl ψ, ,F hkl ψ, ,ε
dV

:φφ =  (III.24) 

 
Dans ce cas, la contrainte calculée sera notée σ(hkl) du fait de la dépendance de la contrainte 
en fonction du plan de mesure choisi. On assume l’hypothèse que l’on puisse calculer un 
tenseur de contraintes. Ceci n’est pas évident étant donné la discontinuité du volume 
diffractant et sa variation avec la direction de mesure. Nous reviendrons sur ce point dans le 
chapitre V. 
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La déformation élastique dans la direction (φψ) est alors égale à : 
 

( ) ( ) ( ) ( ) ( ) ( )( )

( ) φτ

σσψσψφε

φ

φ

 sin2 hkl S
2

1
 

hkl  hklhkl S  sinhkl hkl S
2

1
 hkl , ,

2

22111
2

2Vd

+

++=
 (III.25) 

 
avec 
 

( ) ( ) ( ) ( ) φσφσφσσ φ
2

2212
2

11  sinhkl   sin2hkl  cos hkl  hkl ++=  (III.26) 

 
et 
 

( ) ( ) ( ) φσφστ φ  sinhkl  cos hkl  hkl 2313 +=  (III.27) 

 
Ce qui revient à : 
 

( ) C   sin2B  sinA  hkl , 2

Vd
++= φφψφε ,  (III.28) 

 
Ce qui est l’équation d’une ellipse dont une branche correspond aux valeurs positives de ψ et 
l’autre aux valeurs négatives. La pente de cette ellipse est proportionnelle à σφ(hkl) et son 
ouverture est proportionnelle à τφ(hkl). Par une méthode des moindres carrés linéaire, on peut 
alors déterminer A, B et C et en déduire l’état de contrainte dans une direction φ donnée. 
 
La relation (III.25) est valide pour un échantillon plan. Dans le cas de pièces cylindriques 
comme nos éprouvettes, deux effets peuvent survenir : 
o Le décentrement de l’échantillon, c’est-à-dire quand une partie de la zone irradiée de 

l’échantillon ne passe pas par le centre du goniomètre, ce qui sera perçu au niveau du 
détecteur comme un décalage de la position du pic de diffraction. 

o Le décalage de la normale à la surface de l’échantillon : lors d’une détermination de 
contraintes, la position du pic de diffraction est mesurée pour différentes valeurs de 
l’angle ψ. Cet angle est défini comme l’angle entre la bissectrice des faisceaux incident 
et diffracté et la normale extérieure à la surface. Si l’échantillon est mal positionné (en 
rotation), l’angle ψ réel sera légèrement différent de l’angle ψ affiché sur le goniomètre. 
Ce décalage fera apparaître des contraintes de traction et de cisaillement fictives se 
superposant aux contraintes réelles existant dans l’échantillon. 

 
Si l’influence de ces deux effets sur la contrainte mesurée est indéniable, la question que l’on 
peut se poser est : à partir de quel seuil doivent-ils être corrigés ? Il faut notamment avoir une 
surface irradiée la plus petite possible pour minimiser les erreurs dues à la géométrie des 
échantillons. 
 
François et al. [François et al. 95, Dionnet et al. 99] ont étudié l’effet du décentrement et du 
décalage en ψ sur les courbes de contraintes déterminées pour des échantillons cylindriques et 
ont proposé une correction de ces effets. Les auteurs ont montré que pour que les erreurs dues 
à la géométrie de l’échantillon soient maintenues en dessous de 10 %, la taille maximale du 
spot qui peut être utilisée à ψ =0° est r0/4 pour la détermination des contraintes 
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circonférentielles et r0/2 pour les contraintes longitudinales, avec r0 le rayon de courbure de 
l’échantillon. 
Ceci étant vérifié pour notre cas, nous avons considéré que les corrections n’étaient pas 
nécessaires pour l’analyse des contraintes et que les erreurs engendrées par la géométrie 
pouvaient être négligées pour les contraintes longitudinales. Pour les contraintes 
circonférentielles, un masquage a été utilisé (carré de 2 mm de côté dans la direction 
tranverse). 
 
 

III.4.3.5. Texture cristallographique 
 
La texture cristallographique caractérise les orientations préférentielles des cristaux dans un 
polycristal. La détermination expérimentale de la texture d’un agrégat pollycristallin donné 
peut se faire à l’aide de la diffraction des rayons X. En mesurant l’intensité du rayonnement 
diffracté suivant une direction définie par la loi de Bragg, on peut déterminer la densité de 
normales à la famille de plans retenue, parallèles au vecteur de diffraction, donc la fraction 
volumique de cristaux présentant une orientation donnée dans un référentiel lié à l’échantillon 
[Cullity 56]. Les orientations préférentielles, ou textures, sont généralement représentées par 
des figures de pôles. Elles consistent à mesurer l'intensité diffractée pour une famille de plans 
{hkl} dans toutes les directions, et à en donner une représentation bidimentionnelle sous la 
forme d'une projection stéréographique, nommée figure de pôles. La mesure de figures de 
pôles pour plusieurs familles {hkl} permet de calculer la Fonction de Distribution des 
Orientations (FDO) qui donne une représentation tridimensionnelle de la texture. Dans le cas 
de la détermination de la texture, la grandeur mesurée est donc l’intensité intégrale. Elle est 
définie, en unité arbitraire, par la surface mesurée sous le pic de diffraction : 
 

( )∫=
max

min

,int

θ

θ
αα θθ

2

2

2K1K 2d2PVI  (III.29) 

 
2θmin et 2θmax sont les bornes du pic acquis. 
 
Cette texture alimentera nos modèles en paramètres d’entrée (orientations) de sorte à 
approcher le plus possible les conditions expérimentales de départ. En l’occurrence trois 
familles de plans  (111), (200) et (220)  ont été utilisées pour caractériser la texture 
cristallographique. Les acquisitions ont été effectuées pour des angles de déclinaison variant 
de 0° à 65° par pas de 5° et des angles azimutaux variant de 0 et 355° par pas de 5°. Le tracé 
des figures de pôles et le calcul de la FDO ont été réalisés avec le logiciel BEARTEX®. La 
méthode utilisée pour ce calcul est la méthode WIMV [Matthies et al. 82, Matthies 88].  
 
Dans le cas de nos échantillons cylindriques, une correction géométrique est indispensable. 
Elle dépend également de la courbure, de l’angle ψ et de l’angle de rotation azimutal. Il faut 
donc trouver une fonction G(ψ,φ) qui permette de corriger l’intensité du pic de diffraction.  
Nous avons repris ici le modèle proposé par Guillén & al. [Guillén et al. 99] de cette fonction 
G(ψ,φ). La présentation de cette méthode est développée dans l’annexe III. 
 
La texture initiale de l’acier austénitique (AISI 316L) et celle de l’aluminium (Al6060) 
déterminées dans cette étude sont présentées sur les figures III.14 et III.15. 
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Figure IV.14 : figures de pôles expérimentales initiales de l’acier AISI 316L 
 

 
Figure IV.15 : figures de pôles expérimentales initiales de l’aluminium (Al6060) 

 
 

III.5.  Conclusion 
 
Ce chapitre résume les différentes techniques expérimentales utilisées durant la thèse. Elles 
sont organisées en deux étapes. La première consiste à déformer nos éprouvettes (aluminium 
6060 et acier 316L) à différents taux de prédéformation sous chargement monotone (traction) 
puis de faire des essais de compression (trajet Bauschinger). La deuxième étape permet de 
suivre l’évolution des déformations (ou des contraintes) résiduelles en fonction de la 
déformation macroscopique choisie en utilisant la technique de la diffraction des rayons X. 
Les principaux résultats sont présentés dans le chapitre IV. 
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IV.1. Introduction 
 
Ce chapitre est consacré aux principaux résultats expérimentaux obtenus durant cette étude. 
Dans la première partie, nous présentons les résultats des essais mécaniques déterminés suite 
à des trajets monotones (traction ou compression) et complexes (essais Bauschinger) pour les 
deux matériaux, aluminium et acier. 
Dans un deuxième temps, l’évolution des déformations ou des contraintes résiduelles en 
fonction de la déformation macroscopique a été analysée. Pour cela, la technique de la 
diffraction des rayons X, présentée dans le chapitre III, a été utilisée. 
 
Ces différents résultats permettront une caractérisation de l’état mécanique ainsi qu’une 
meilleure compréhension des mécanismes de déformation de l’aluminium et de l’acier 
inoxydable austénitique par le couplage avec les approches micromécaniques développées 
dans le chapitre II. 
 
 

IV.2. Essais mécaniques 
 
Nous étudierons, dans cette partie, les différents résultats obtenus à partir des essais 
mécaniques effectués sur l’acier inoxydable austénitique 316L et sur l’alliage d’aluminium 
6060. 
 
Nous analyserons, dans un premier temps, les résultats obtenus à l’échelle macroscopique lors 
des essais monotones puis complexes au travers des courbes contrainte-déformation. 
 
 

IV.2.1. Acier inoxydable 
IV.2.1.1. Chargement monotone 

Traction 
 
Nous avons réalisé neuf essais à différents taux de déformation. Les courbes contraintes - 
déformations des différents essais effectués sont présentées dans la figure IV.1. Si on compare 
l’ensemble des essais, on remarque qu’il y a peu de dispersion entre les résultats obtenus sur 
les différentes éprouvettes. Le plus grand écart absolu est de 17 MPa pour une déformation de 
5 %. La partie transitoire élastoplastique est caractérisée par un écart absolu de 5 MPa.  
 
Nous avons également étudié la dispersion des résultats obtenus pour le module d’Young E, la 
limite d’élasticité R0,02 % à 0,02 % et la limite d’élasticité R0,2 % à 0,2 % de déformation. Le 
tableau IV.1 présente ces grandeurs mécaniques calculées à partir des courbes de la figure 
IV.1. Nous avons présenté la variation de ces grandeurs en fonction de la déformation 
macroscopique pour chaque essai mécanique en traction sur la figure IV.2. Il existe une 
relative dispersion des résultats dans le cas de ces chargements monotones notamment pour le 
module d’Young. Cette différence peut être expliquée par le processus de fabrication des 
éprouvettes, le traitement thermique, l’usinage induisant une certaine hétérogénéité 
mécanique. Il faut également prendre en compte les incertitudes de mesures. En tout état de 
cause, cette dispersion reste acceptable. 
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Pour obtenir une courbe de référence pour la comparaison avec nos modèles, nous avons alors 
déterminé une courbe moyenne obtenue à partir de ces essais. La figure IV.3 montre cette 
courbe finale pour l’acier inoxydable austénitique (AISI 316L). Nous allons donc prendre, 
comme référence, cette figure dans la partie « confrontation expérience-modélisation » 
(chapitre V). 
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Figure IV.1 : essais de traction à différents taux de déformation 

 
 

εεεε11 (%) E (GPa) R0,02% (MPa) R0,2% (MPa) 
2 205 195 250 
2 195 188 250 
3 188 186 250 
4 185 205 260 
4 180 185 250 
5 182 195 255 
5 178 186 250 
6 220 205 255 
10 175 190 260 

Moyenne 190 193 253 
Ecart type 15 8 4 

Tableau IV.1 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % déterminées pour chaque essai en traction 

 
 
Des essais de répétabilité ont été effectués à 2 et 4 % de déformation pour ce matériau afin de 
s’assurer de la cohérence dans l’évolution des valeurs mesurées (aux échelles macroscopique 
et du volume diffractant par DRX) en fonction du taux de déformation imposé. Pour un taux 
de déformation donné, des résultats proches ont été observés au niveau des courbes 
contrainte-déformation. 
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Figure IV.2 : variation du module d’Young (a), de la limite d’élasticité à 0,02 % (b) et de la 

limite d’élasticité à 0,2 % (c) en fonction de la déformation en traction  
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Figure IV.3 : courbe de référence en traction pour l’acier inoxydable (AISI 316L) 

 
 

Compression 
 
La figure IV.4 donne le résultat d’un essai de compression de l’acier inoxydable austénitique 
(AISI 316L). Dans le cadre de cette thèse, un seul essai de compression monotone a été 
effectué pour chaque matériau. Cette courbe servira également de résultat de référence pour la 
détermination des paramètres initiaux de nos modèles. Le tableau IV.2 présente le module 
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d’Young E, la limite d’élasticité à 0,02 % (R0,02 %) et la limite d’élasticité à 0,2 % (R0,2 %) 
calculés à partir de la figure IV.4. 
 

εεεε11 (%) E (GPa) R0,02 % (MPa) R0,2 % (MPa) 
-6,3 195 -225 -285 

Table IV.2 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % calculées à partir de la figure IV.4 
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Figure IV.4 : essai de compression pour l’acier inoxydable (AISI 316L) 

 
 

Comparaison des résultats de traction et de compression 
 
Nous avons comparé les courbes de chargement en traction et en compression (en valeurs 
absolues) (figure IV.5). D’après la figure IV.5, on observe que le module d’Young n’est pas 
significativement différent et la limite d’élasticité en compression est un peu plus grand que 
celui obtenus durant les essais de traction. La partie transitoire de la courbe de traction 
possède un rayon de courbure plus élevé que celui de la courbe de traction. Les niveaux de 
contraintes dans la partie plastique de la courbe de traction sont toujours inférieurs à ceux de 
la courbe en compression. 
 
 
La limite d’élasticité plus importante dans le cas de la compression que celle obtenue par la 
traction (32 MPa de différence). Cet écart peut s’expliquer (en partie) par la présence de 
contraintes résiduelles non négligeables dans les éprouvettes à l’état initial (cf. section II.3.1). 
Ceci peut alors engendrer une asymétrie au niveau des résultats macroscopiques [Dakhlaoui 
06]. Il aurait fallu également déterminer cette grandeur avec plusieurs essais mécaniques pour 
obtenir avec certitude des valeurs représentatives. 
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Figure IV.5 : comparaison entre l’essai de traction et l’essai de compression de l’acier 

inoxydable (AISI 316L) 
 
 

IV.2.1.2. Chargement complexe 
 
Nous avons ensuite réalisé un deuxième chargement (traction ou compression) sur les 9 
éprouvettes prédéformées. Les figures IV.6 et IV.7 donnent les résultats pour les essais de 
traction-compression et les figures IV.8 et IV.9 montrent le résultat pour l’essai de 
compression-traction. Les valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % ainsi 
que de la limite d’élasticité à 0,2 % sont données dans les tableaux IV.3 et IV.4. 
 
Un certain nombre de remarques peuvent être faites à partir des résultats présentés dans les 
figures IV.6-IV.9 et les tableaux IV.3-IV.4 : 
� Les parties transitoires des courbes de premier chargement ont des rayons de 
courbure plus faibles que ceux des courbes obtenues lors du second chargement. 
� Lors du second chargement, la partie transitoire possède un rayon de courbure 
d’autant plus important que la prédéformation est élevée. 
� Lors du second chargement, les niveaux de contrainte (en valeurs absolues) sont plus 
élevés que ceux en chargement initial, à même valeur absolue de prédéformation. 
 
Globalement, malgré certaines irrégularités, on observe une diminution, en valeur absolue, de 
la limite d’élasticité lorsque la prédéformation en traction est plus importante. Ceci est 
conforme aux résultats expérimentaux observés sur des aciers austénitiques [Choteau 99] lors 
d’essais Bauschinger. Le module d’Young moyen calculé sur l’ensemble des essais effectués 
est de 198 ± 12 GPa. L’écart-type obtenu est du même ordre de grandeur que celui déterminé 
lors des essais en traction. Les incertitudes sont données avec un élargissement de 1. 
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Figure IV.6 : essais de prédéformation en traction suivis d’une compression pour l’acier 
inoxydable austénitique (AISI 316L), valeurs absolues [ : premier chargement en 

traction ;  : deuxième chargement en compression] 
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Figure IV.7 : essais de prédéformation en traction suivis d’une compression pour l’acier 
inoxydable austénitique (AISI 316L), valeurs absolues [ : premier chargement en 

traction ;  : deuxième chargement en compression] 
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Figure IV.8 : essai de prédéformation en compression suivi d’une traction pour l’acier 

inoxydable austénitique (AISI 316L) 
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Figure IV.9 : essai de prédéformation en compression suivi d’une traction pour l’acier 

inoxydable austénitique (AISI 316L) : valeurs absolues 
 

Prédéformation (εεεε11 (%)) E (GPa) R0,0 2% (MPa) R0,2 % (MPa) 
2 220 -70 -260 
2 210 -80 -255 
3 185 -60 -230 
4 185 -45 -213 
4 188 -50 -217 
5 195 -40 -203 
5 197 -38 -205 
6 200 -33 -193 
10 205 -25 -173 

Tableau IV.3 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % pour chaque essai présenté dans la figure IV.6 
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Prédéformation (εεεε11 (%)) E (GPa) R0,02% (MPa) R0,2% (MPa) 
-6,3 185 40 230 

Tableau IV.4 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % pour chaque essai présenté dans la figure IV.9 

 
 
 

IV.2.2. Alliage d’aluminium 
 
Nous avons également réalisé des essais Bauschinger similaires à ceux effectués sur l’acier 
austénitique inoxydable (AISI 316L), sur un alliage d’aluminium (Al6060). Ceci nous 
permettra de comparer les résultats expérimentaux et simulés pour deux matériaux différents 
en terme de comportement mécanique aux échelles macroscopique et du volume diffractant. 
 
 

IV.2.2.1. Chargement monotone 
Traction 

 
Quatre éprouvettes d’aluminium (Al6060) ont subi des essais de traction à différents taux de 
déformation : 2 %, 3 %, 4 % et 5 %. Les résultats sont présentés dans la figure IV.10. Une 
certaine dispersion de résultats entre les essais (tableau IV.5) a été obtenue. Le module 
d’élasticité varie entre 53 GPa et 68 GPa et la limite d’élasticité à 0,02 % varie entre 157 MPa 
et 172 MPa. Néanmoins, les écart-types obtenus sur les valeurs moyennes restent 
raisonnables : ils sont inférieurs à 10 %. 
 
D’après la figure IV.10, nous remarquons aussi l’existence de deux groupes de résultats en 
terme de limite d’élasticité. Deux courbes (2 et 5 %) ont la même limite d’élasticité (environ 
153 MPa). D’autre part, les courbes à 3 et 4 % de déformation ont une limite d’élasticité plus 
petite (environ 138 MPa). A 4 % de déformation totale, l’écart relatif entre les deux groupes 
est de 5 %. Il convient de noter ici que les éprouvettes n’ont pas subi de traitement thermique 
de détente contrairement à l’acier. En effet, cette dispersion, en terme de comportement 
mécanique, était plus accentuée quand nous avons procédé à des essais préalables de 
traitement thermique sur les éprouvettes d’aluminium. Nous avons obtenu dans ce cas des 
écarts absolus pouvant atteindre 50 MPa pour la limite d’élasticité. 
 
De manière similaire à l’acier nous avons également, à partir de l’ensemble des essais, 
déterminé une courbe de référence pour permettre une comparaison avec nos simulations 
numériques (figure IV.11). Par contre, pour une comparaison quantitative de nos résultats, il 
conviendra de tenir compte de la dispersion initiale. 
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Figure IV.10 : essais de traction pour l’aluminium (Al6060) 

 
εεεε11 (%) E (GPa) R0,02% (MPa) R0,2% (MPa) 

2 64 153 189 
3 58 137 176 
4 55 141 178 
5 65 156 191 

Moyenne 61 147 184 
Ecart type 5 9 8 

Table IV.5 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % pour chaque essai de traction présenté sur la figure IV.10 
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Figure IV.11 : courbe de référence pour l’aluminium (Al6060) 
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Compression 
 
Comme pour l’acier, un seul essai de compression a été effectué pour l’aluminium. Le résultat 
de cet essai est présenté dans la figure IV.12. Le module d’Young, la limite d’élasticité à 
0,02 % et la limite d’élasticité à 0,2 % ont été calculés à partir de la figure IV.10 (tableau 
IV.6). 
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Figure IV.12 : essais de compression de l’aluminium (Al6060) 

 
εεεε11 (%) E (GPa) R0,02 % (MPa) R0,2 % (MPa) 

3 60,00 -160 -188 
Tableau IV.6 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 

d’élasticité à 0,2 % pour l’essai de compression-traction 
 
 

Comparaison des résultats de traction et de compression 
 
La figure IV.13 montre les courbes en traction et en compression (en valeur absolue) afin de 
comparer les deux essais. Les modules élastiques obtenus en traction et en compression sont 
égaux. La limite d’élasticité à 0,02 % est plus élevée en compression qu’en traction (10 MPa 
de différence). Comme nous l’avons expliqué pour l’acier austénitique inoxydable (AISI 
316L), cette différence entre la courbe en traction et en compression peut être expliquée par la 
présence de contraintes résiduelles auxquelles se rajoutent les incertitudes inhérentes aux 
mesures. A 3 % de déformation totale, l’écart relatif entre les deux courbes est de 4 %. 
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Figure IV.13 : comparaison entre l’essai de traction et l’essai de compression de l’aluminium 

(Al6060) 
 

IV.2.2.2. Chargement complexe 
 
Les courbes du chargement complexe sont présentées dans la figure IV.14 pour des 
chargements en traction suivis d’une compression et dans la figure IV.15, pour un essai en 
compression suivi d’une traction. Les parties transitoires des courbes de premier chargement 
ont des rayons de courbure plus faibles que celles des courbes de second chargement. Le 
rayon de la courbure, du second chargement, est plus important si la prédéformation est 
élevée. De manière similaire à l’acier, les essais mécaniques permettent de mettre en évidence 
l’effet Baushinger. 
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Figure IV.14 : essais de traction suivis d’une compression pour l’aluminium 

[ : premier chargement en traction ;   : deuxième chargement en compression] 
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A partir de ces courbes, nous avons calculé le module d’Young et la limité d’élasticité à 
0,02 % et à 0,2 % de déformation du second chargement (tableaux IV.7 et IV.8). Comme dans 
le cas de l’acier, une évolution des résultats est observée. La limite d’élasticité diminue avec 
l’augmentation de la prédéformation. La dispersion des valeurs pour le module d’Young est 
correcte avec une valeur moyenne de 59 ± 4 GPa. 
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Figure IV.15 : essais de prédéformation en traction suivie d’une compression pour 

l’aluminium, valeurs absolues 
[ : premier chargement en traction ;   : deuxième chargement en compression] 
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Figure IV.16 : essai de prédéformation en compression suivie d’une traction pour 

l’aluminium 
[ : premier chargement en compression;  : deuxième chargement en traction ] 
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Figure IV.17 : essai de prédéformation en compression suivie d’une traction pour 

l’aluminium, valeurs absolues 
[ : premier chargement en compression;  : deuxième chargement en traction ] 

 
 Prédéformation (εεεε11 (%)) E (GPa) R0,02 % (MPa) R0,2 % (MPa) 

2 60 -111 -190 
3 64 -92 -183 
4 58 -85 -178 
5 55 -80 -174 

Moyenne 59 143 178 
Tableau IV.7 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 

d’élasticité à 0,2 % pour chaque courbe de la figure IV.14 
 
Les limites conventionnelles d’élasticité des seconds chargements à 0,02 % de déformation 
rémanente diffèrent en valeur absolue de 42 MPa selon que le premier chargement à lieu en 
traction ou en compression (cf. Tableaux IV.7 et IV.8) alors que cette différence disparaît 
lorsque la limite d’élasticité est évaluée à 0,2 % de déformation rémanente. 
 

 Prédéformation (εεεε11 (%)) E (GPa) R0,02 % (MPa) R0,2 % (MPa) 
-3 61 -50 -180 

Tableau IV.8 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité à 0,02 % et de la limite 
d’élasticité à 0,2 % pour l’essai de compression-traction 

 
 

IV.3. Analyses des contraintes résiduelles 
 
Concernant les mesures de contraintes par DRX, des analyses ont été faites, pour différents 
plans, sur les éprouvettes d’acier austénitique inoxydable (plan (220)) et sur celles 
d’aluminium (plans (311), (222) et (422)). Pour étudier l’évolution des contraintes résiduelles 
en fonction du chargement mécanique (figure IV.14), deux directions de mesures ont été 
choisies pour chaque plan et pour chaque matériau : la direction longitudinale (σ11 avec 
φ = 0°) et la direction transverse (σ22 avec φ = 90°). 
Afin de vérifier l’homogénéité des contraintes résiduelles initiales, nous avons analysé 
l’ensemble des éprouvettes avant d’effectuer les essais mécaniques. De plus, une étude de 
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l’homogénéité spatiale de l’état mécanique, sur la partie calibrée des éprouvettes, a été 
réalisée sur différentes génératrices pour des éprouvettes vierges et déformées. Une étude de 
répétabilité a aussi été faite. 
Une fois ces études (homogénéité, répétabilité) réalisées, les éprouvettes ont ensuite été 
déformées en traction (premier chargement) à différents taux de déformation puis elles ont été 
analysées par diffraction des rayons X. Ces éprouvettes prédéformées ont alors subi un 
chargement en compression suivi d’une nouvelle analyse des contraintes résiduelles (figure 
IV.18). La même méthodologie a été employée dans le cas de l’essai de compression-traction. 
L’objectif est de caractériser le développement et l’évolution des déformations ou des 
contraintes intergranulaires lors d’un trajet complexe. Ces expériences nous permettront 
d’obtenir des données complémentaires aux essais mécaniques. En effet, la DRX permet 
d’acquérir des informations à une échelle intermédiaire entre les niveaux mésoscopique et 
macroscopique. Les grandeurs accessibles à cette échelle permettent d’avoir des 
renseignements (indirects) sur les mécanismes de déformation plastique activés à l’échelle du 
grain [Gloaguen et al. 07]. Cet ensemble constituera une base pour une validation des 
modèles mis en place durant ce travail. 
 

 
Figure IV.18 : points d’analyses des contraintes résiduelles lors d’un essai de traction-

compression 
 
 

IV.3.1. Acier inoxydable austénitique (AISI 316L) 
 
Comme cela a été indiqué dans le chapitre III, dans le cas de l’acier inoxydable austénitique, 
nous avons étudié le plan (220) avec l’anticathode du chrome.  
 
Le tableau IV.9 présente l’état de contraintes initial moyen des éprouvettes avant et après le 
traitement thermique (650°C pendant 6 heures). Malgré une diminution significative du 
niveau des contraintes, celles-ci ne sont pas négligeables et ce, particulièrement dans la 
direction longitudinale. Des essais complémentaires ont alors été effectués en modifiant le 
temps du traitement, la température ou la vitesse de refroidissement. Ces essais n’ont pas 
permis de relaxer totalement les contraintes. Cependant, les contraintes étant globalement 
identiques sur l’ensemble des éprouvettes, elles ne généront pas la comparaison entre les 
essais. Par contre, cet état initial devra être pris en compte dans nos modèles (cf. chapitre V). 
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 σσσσ11 (MPa) σσσσ22 (MPa) 
Avant traitement thermique -600 ± 33 -180 ± 50 
Après traitement thermique -180 ± 40 -50 ± 80 

Tableau IV.9 : caractérisation des contraintes résiduelles avant les essais mécaniques 
 
 
L’évolution des contraintes résiduelles avec leur incertitude associée, en fonction du 
pourcentage de déformation macroscopique totale lors du premier chargement, est donnée par 
la figure IV.19.  
 
Les contraintes résiduelles longitudinales (φ = 0°) passent d’un état de compression (- 180 ± 
40 MPa) à un état de traction lors du premier chargement. Elles augmentent en fonction du 
taux de déformation macroscopique. A 10 % de déformation totale, la contrainte à φ = 0° est 
de 709 ± 29 MPa. Seul le point à 6 % ne correspond pas à cette tendance observée. Dans le 
cas de l’essai de compression avec un taux de déformation de -6,3 %, la contrainte résiduelle 
longitudinale est, cette fois-ci, faible avec une valeur positive de 28 ± 17 MPa. 
 
Les contraintes résiduelles transversales (φ = 90°) présentent un comportement opposé : elles 
sont en compression quelque soit le taux de déformation en traction. Les contraintes 
résiduelles au début de la déformation augmentent en valeur absolue entre 0 et 2 % de 
déformation totale : elles passent de -50 ± 80 MPa à -205 ± 58 MPa. Ensuite ces contraintes 
diminuent progressivement avec la déformation appliquée pour atteindre -90 ± 22 MPa à 
10 % de déformation. Dans le cas de l’essai de compression, nous avons logiquement un état 
de contrainte opposé, en traction, avec une valeur de 111 ± 21 MPa (cf. figure IV.20). 
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Figure IV.19 : évolution des contraintes résiduelles longitudinales après le premier 

chargement en fonction de la déformation macroscopique.  : essai de 
compression ;   : essai de traction 



Chapitre IV : Résultats expérimentaux 

 154

φ=90°φ=90°φ=90°φ=90°

-300

-200

-100

0

100

-7 -6 -5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11

Déformation macroscopique (%)

C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)

 
Figure IV.20 : évolution des contraintes résiduelles transversales après le premier 
chargement en fonction de la déformation macroscopique  : essai de 

compression ;   : essai de traction 
 
La figure IV.21 présente l’évolution des courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) dans la direction 

longitudinale en fonction de la déformation subie par les éprouvettes d’acier. On constate une 
variation marquée de ces courbes en fonction de la déformation en terme de pente et 
d’ondulation des courbes. A l’état initial, la pente est négative puis augmente progressivement 
en concordance avec les valeurs de contraintes normales données précédemment. Les 
ondulations des courbes et leurs amplitudes sont liées à l’hétérogénéisation intergranulaire 
dépendant directement de la plasticité au niveau des grains constitutifs du volume diffractant. 
Ces ondulations varient donc avec la déformation macroscopique. Nous reviendrons sur 
l’interprétation de ces résultats à la fin de la section. 
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Figure IV.21 : évolution expérimentales des courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) après le 

premier chargement en fonction de la déformation totale pour le plan (220) 



Chapitre IV : Résultats expérimentaux 

 155

Nous avons également analysé les contraintes résiduelles créées par le deuxième chargement. 
Pour la compression, le taux de déformation totale a été fixé à -3% pour ne faire varier que le 
taux de prédéformation. Pour deux échantillons prédéformés à 2 et 4%, nous avons fixé un 
taux de déformation en compression à -6% et -5% pour analyser l’évolution des contraintes en 
fonction du niveau de compression fixé. Les contraintes transversales et longitudinales sont 
données dans les figures IV.22 et IV.23. 
 
Les contraintes longitudinales passent d’un état de traction (après le premier chargement) à un 
état de compression (à la fin du deuxième chargement) avec des niveaux de contraintes 
relativement similaires. Les valeurs des contraintes augmentent en valeur absolue avec la 
déformation du second chargement. Par exemple, si on analyse deux éprouvettes 
prédéformées à 4 % mais ayant subi des taux de déformation en compression différents (-3 et 
-5 %), le niveau de contrainte passe de -529 ± 13 MPa à -623 ± 17 MPa. Pour les éprouvettes 
déformées à 3 % en compression, les contraintes varient de -450 ± 17 MPa à -593 ± 14 MPa. 
L’éprouvette qui a subi le taux de prédéformation le plus grand (10 %) a la contrainte 
longitudinale la plus faible. Pour les autres, on constate des états de contraintes relativement 
similaires malgré des taux de prédéformation différents au départ. Ceci laisse supposer que 
l’état mécanique généré lors des essais en traction n'influence le comportement du matériau 
lors du second essai qu'au début en terme de limite d’élasticité et de transition élastoplastique. 
Puis, avec la déformation plastique, ces contraintes sont remplacées par les contraintes 
internes générées lors du deuxième essai. 
 
Pour les analyses suivant la direction transverse pour le plan (220), les contraintes, suite au 
deuxième essai, diminuent en valeurs absolues par rapport au premier essai pour tendre vers 
un état de traction (38 ± 16 MPa pour l’éprouvette prédéformée à 10 %). L’analyse 
quantitative de leur évolution est plus délicate étant donné les écart-types élevés obtenus pour 
plusieurs points. Ils varient entre 100 et -100 MPa. 
 
Pour l’essai de compression-traction, on passe, pour le plan cristallographique étudié, d’un 
état de traction à un état de compression avec le changement de trajet de déformation. Par 
exemple, la contrainte suivant la direction transverse varie de 111 ± 21 à -80 ± 20 MPa à la 
fin du chargement séquentiel. 
 
 
A ce stade de la présentation, il convient ici de restituer les résultats obtenus dans ce travail 
dans le cadre de l’analyse des contraintes par diffraction et notamment de remettre en 
perspective les hypothèses sous-jacentes de ce type d’analyse. 
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Figure IV.22 : contraintes résiduelles longitudinales après le deuxième chargement pour 

chaque éprouvette.  : essai de traction ;   : essai de 
compression ;   : essais de compression à -5 % et -6 %. 
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Figure IV.23 : contraintes résiduelles transversales après le deuxième chargement pour 

chaque éprouvette.  : essai de traction ;   : essai de 
compression ;   : essais de compression à -5 % et -6 %. 

 
 
En effet, dans cette méthode, on suppose le matériau polycristallin quasi-isotrope. Si les 
grains constitutifs du matériau sont élastiquement anisotropes, l’isotropie élastique est réalisée 
statistiquement si les grains sont orientés de façon aléatoire et s’ils sont de taille suffisamment 
petite. La première condition assure que le nombre de grains en position de diffraction sera 
sensiblement indépendant de la direction de mesure et la seconde condition garantit que ce 
nombre sera suffisant pour que le volume diffractant constitue un échantillon du matériau 
statistiquement représentatif. La déformation élastique mesurée par diffraction est une 
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moyenne pondérée des déformations existant sur tout le volume diffractant. On suppose alors 
que le tenseur de contraintes est constant à l’intérieur de ce volume et qu’il est représentatif de 
la contrainte macroscopique. L’anisotropie élastique est prise en compte, dans cette approche, 
au travers des constantes radiocristallographiques (cf. chapitre III). Pour les matériaux 
anisotropes (en particulier ceux qui possèdent une texture cristallographique, et/ou ceux qui 
ont subi de fortes déformations), la linéarité des courbes en sin²ψ n'est plus respectée : une 
ondulation assez marquée traduit dans ce cas l’anisotropie élastique et plastique des grains, 
ainsi que l’hétérogénéité des déformations par orientation cristallographique. La texture peut 
être prise en compte dans cette approche. Il suffit de calculer les constantes 
radiocristallographiques pour un plan (hkl) donné pour chaque direction de mesure (φ,ψ) en 
tenant compte de la Fonction de Distribution des Orientations (FDO) expérimentale [Inal 96]. 
La prise en compte des déformations intergranulaires est plus complexe. Il faut alors coupler 
les mesures aux résultats d’un modèle théorique (cf. chapitre III). On peut alors séparer les 
contraintes d’ordre I et II [Berchi 06]. Dans notre étude, les éprouvettes ont subi une 
déformation plastique homogène donc après décharge, les contraintes résiduelles d’ordre I 
sont nulles. Les résultats expérimentaux obtenus sont donc représentatifs des déformations 
résiduelles d’ordre II. La méthode ici n’est plus valable. Il faudrait supposer l’existence d’un 
tenseur de contraintes pseudo-macroscopique au niveau du volume diffractant (qui est non 
connexe) qui varie pour chaque direction de mesure. Ce n’est pas le cas pour des matériaux 
cubiques. 
 
Par contre, les contraintes déterminées ainsi, permettent, de façon commode, la quantification 
et la représentation du développement des hétérogénéités intergranulaires liées directement à 
l’anisotropie plastique au niveau du grain. Les pentes des courbes en sin²ψ (cf. figure IV.21) 
ne sont donc pas reliées à une contrainte macroscopique mais à des contraintes 
mésoscopiques. On obtient alors des contraintes apparentes : ce sont finalement les 
contraintes macroscopiques qu’il faudrait appliquer en l’absence d’anisotropie plastique pour 
retrouver les pentes des courbes dues aux hétérogénéités d’ordre II. 
 
 

IV.3.2. Alliage d’aluminium 
 
Dans le cas de l’alliage d’aluminium, la campagne de mesures s’est déroulée en deux étapes. 
Les plans cristallographiques (311) et (222) ont été étudiés avec un rayonnement de chrome 
pour déterminer les contraintes résiduelles apparentes aux différents taux de déformation 
choisis. Puis, dans un second temps, une analyse similaire a été faite sur le plan (422) en 
utilisant, cette fois-ci, un rayonnement de cuivre. Cette possibilité d’analyser l’état mécanique 
du matériau suivant trois plans cristallographiques permet d’obtenir un maximum 
d’informations sur les déformations générées lors des différents chargements et de quantifier 
plus précisément l’anisotropie plastique du matériau. De manière similaire à l’acier, une étude 
systématique a été effectuée sur les éprouvettes vierges pour vérifier l’homogénéité de l’état 
mécanique initial. Le tableau IV.10 présente les contraintes résiduelles initiales. 
 

Plan cristallographique σσσσ11 (MPa) σσσσ22 (MPa) 
(311) -29±10 -18±8 
(222) -25±15 -17±7 
(422) -70±10 -25±10 

Tableau IV.10 : contraintes résiduelles moyennes obtenues avant les essais mécaniques 
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IV.3.2.1. Contraintes longitudinales 
 
La figure IV.24 présentent les contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) après 
le premier chargement mécanique. Après les essais de traction, les contraintes ont alors une 
valeur positive. Elles diminuent avec l’augmentation du pourcentage de la déformation 
macroscopique appliquée. Elles passent de 22 ± 3 MPa, à 2 % de déformation mécanique, à 
7± 3 MPa à 5 % de déformation mécanique. L’essai de compression a donné un état de 
contrainte en compression de -11 ± 6 MPa. 
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Figure IV.24 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) après le premier 
chargement pour chaque éprouvettes.   : essai de traction ;   

 : essai de compression ; 
 
 
L’évolution des contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan cristallographique (222), 
après le premier chargement mécanique, est présentée dans la figure IV.25. Dans le cas des 
essais en traction, les contraintes longitudinales de traction obtenues varient de 20 ± 5 MPa à 
40 ± 4 MPa. Dans le cas des essais en compression, la contrainte longitudinale en 
compression atteint -41 ± 5 MPa. 
 
La figure IV.26 montre la variation des contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan 
cristallographique (422). Ces contraintes ont une tendance à passer à un état de traction. Dans 
le cas d’un chargement en compression, une valeur de - 7 ± 14 MPa a été déterminée. Pour ce 
plan, les écart-types trouvés sont plus importants : ils peuvent atteindre une valeur de 17 MPa. 
Ceci rend difficile la détermination d’une tendance. Ce problème est lié à la qualité des pics 
de diffraction pour ce plan cristallin. 
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Figure IV.25 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (222) après le premier 
chargement pour chaque éprouvette.   : essai de traction ;   

 : essai de compression ; 

φ=0°φ=0°φ=0°φ=0°

-30

-20

-10

0

10

20

30

40

50

-4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5

Déformation macroscopique (%)

C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)

 
Figure IV.26 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (422) après le premier 
chargement pour chaque éprouvette.   essai de traction ;   

 essai de compression ; 
 
 
Contrairement à l’acier, le niveau des contraintes apparentes est beaucoup plus faible même si 
les tendances (signe des contraintes) observées sont les mêmes. Par contre, on n’observe pas 
d’évolution nette du comportement en fonction de la déformation subie. Le niveau de la 
contrainte macroscopique appliquée à l’aluminium est environ deux fois plus faible que pour 
l’acier. Il est alors normal que le niveau des déformations élastiques additionnelles (à l’origine 
des contraintes résiduelles) servant à accommoder les incompatibilités de déformations 
plastiques entre grains soit moins important. Il se rajoute à ce constat des différences en terme 
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de texture, d’anisotropie élastique et plastique. La figure IV.27 donne l’évolution des courbes 
( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) dans la direction longitudinale en fonction de la déformation subie. 
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Figure IV.27 : évolution expérimentale des courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) dans la 

direction longitudinale en fonction de la déformation totale pour le plan (311) 
 
 
On constate des variations de déformations plus faibles que celles obtenues avec l’acier en 
corrélation avec les valeurs obtenues pour les contraintes. 
 
Après le deuxième chargement, les contraintes résiduelles longitudinales pour le plan (311) 
passent en compression (aux alentours de -15 MPa) pour une prédéformation en traction et en 
traction (5 MPa) pour un premier chargement en compression (figure IV.28).  
 
Pour les plans (222) et (422), un comportement similaire est observé (cf. figures IV.28 et 
IV.29) : le signe des contraintes apparentes (et des courbes de déformations associées) change. 
 
Le niveau moyen des contraintes et des déformations est différent d’un plan à l’autre pour un 
même essai. Ceci peut s’expliquer par l’anisotropie plastique du matériau. Les groupes de 
grains participant au volume diffractant ne sont pas les mêmes pour chaque plan. Ils n’ont pas, 
a priori, subi la même déformation plastique. Cette différence reste toutefois faible et elle 
n’est pas comparable aux résultats obtenus sur des matériaux hexagonaux comme le 
zirconium dont l’anisotropie plastique est très marquée [Gloaguen 01]. 
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Figure IV.28 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) après le deuxième 

chargement pour chaque éprouvette.   : essai de compression ;   
 : essai de traction ; 
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Figure IV.29 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (222) après le deuxième 

chargement pour chaque éprouvette.   : essai de compression ;   
 : essai de traction ; 
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Figure IV.30 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (422) après le deuxième 

chargement pour chaque éprouvette.   : essai de compression ;   
 : essai de traction ; 

 
 

IV.3.2.2. Contraintes transverses 
 
Pour la direction transverse, nous avons étudié le comportement mécanique des plans (311) et 
(222) de l’aluminium. La qualité des pics du plan (422) n’était pas suffisante en terme 
d’intensité et de définition pour en tenir compte. 
 
Comme pour l’acier, les contraintes résiduelles transversales suivant le plan (311) sont aussi 
en compression après le premier chargement en traction (figure IV.31). Le niveau de 
contraintes est plus faible : elles varient de -37 ± 8 MPa à -20 ± 3 MPa entre 0 et 5 % de 
déformation macroscopique. Pour l’essai en compression, un résultat en traction est obtenu 
avec une contrainte finale de 17 ± 5 MPa. 
 
L’évolution des contraintes résiduelles suivant le plan cristallographique (222), après le 
premier chargement mécanique, est présentée dans la figure IV.32. Dans le cas des essais en 
traction, nous obtenons également des contraintes transverses en compression. Elles varient 
entre -5 ± 10 MPa et -35 ± 7 MPa. Dans le cas des essais en compression, nous avons une 
contrainte transverse en traction de 18 ± 6 MPa. 
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Figure IV.31 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (311) après le premier 
chargement pour chaque éprouvette.   : essai de traction ;   

 : essai de compression ; 
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Figure IV.32 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (222) après le premier 
chargement pour chaque éprouvette.   : essai de traction ;   

 : essai de compression ; 
 
 
Les figure IV.33 et IV.34 donnent l’évolution des contraintes apparentes suivant les plans 
(311) et (222) à la fin du deuxième essai. Les contraintes passent en traction. Pour le plan 
(311), leurs valeurs varient entre 10 ± 9 MPa et 27 ± 5 MPa pour un même taux de 
déformation en compression (-3 %). Par contre, elles passent en compression (-21 ± 5 MPa 
pour le plan (311)) pour l’essai compression-traction. 
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Figure IV.33 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (311) après le deuxième 
chargement pour chaque éprouvette.   : essai de compression ;   

 : essai de traction ; 
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Figure IV.34 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (222) après le deuxième 
chargement pour chaque éprouvette.   Essai de compression ;   

 : essai de traction ; 
 
 

IV.4. Conclusion 
 
L’étude expérimentale réalisée dans ce chapitre a permis d’analyser le comportement 
mécanique de deux alliages cubiques : l’acier 316L et l’aluminium 6060. Le couplage des 
essais mécaniques avec la diffraction des rayons X a permis de caractériser l’état mécanique 
de ces matériaux en fonction de la déformation plastique du matériau à deux échelles : 
macroscopique et le volume diffractant. Les essais mécaniques ont mis en évidence l’effet 
Bauschinger au sein de ces matériaux lors d’essai de traction-compression. La diffraction des 
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rayons X donne des informations riches sur l’état mécanique du matériau aux différentes 
échelles. Les déformations moyennes mesurées à l’échelle du volume diffractant sont le 
résultat des mécanismes de déformation plastique (lié à l’anisotropie plastique des grains) 
activés au niveau des groupes de grains participant au phénomène de diffraction. Néanmoins, 
l’analyse traditionnelle des contraintes ne s’applique plus ici. En effet, seules les contraintes 
d’ordre II sont présentes. Nous avons alors introduit la notion de contrainte apparente pour 
permettre de quantifier plus aisément nos résultats. Les courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) ou 

les contraintes apparentes (proportionnelles à la pente des courbes) ont permis de montrer une 
évolution équivalente pour l’acier et l’aluminium mais avec des niveaux différents. Ces 
évolutions observées semblent logiques et dépendent du type d’essai (traction ou 
compression) et de la direction d’analyse (φ = 0 ou 90°). Il sera intéressant de voir si nos 
modèles arrivent à reproduire (et à expliquer) simultanément l’ensemble de ces résultats pour 
les deux échelles caractérisées dans cette étude expérimentale. 
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V.1. Introduction 
 
Nous avons développé des modèles micromécaniques afin de simuler le comportement 
mécanique d'un matériau polycristallin lors d’essais complexes. Dans ce chapitre, nous nous 
proposons de confronter les résultats expérimentaux aux simulations. Dans un premier temps, 
il s’agit d’alimenter les modèles utilisés. Il faut donc leur fournir les différents paramètres 
nécessaires pour une description réaliste du comportement mécanique du matériau. Certains 
paramètres sont facilement identifiables : la texture initiale, les constantes d’élasticité du 
monocristal et celles du polycristal texturé. Par contre, les matrices d’écrouissage, la fraction 
volumique des cellules ainsi que leur évolution, par exemple, sont des paramètres plus 
difficiles à fixer de manière univoque.  
 
Néanmoins, les constatations issues de la bibliographie, complétées par les résultats 
expérimentaux nous permettent d’avoir une base à ce travail qui devra être affinée et fixée par 
une confrontation avec les résultats expérimentaux. Les courbes de traction valident les 
simulations à l’échelle macroscopique et les analyses par diffraction des rayons X à une 
échelle intermédiaire des niveaux macroscopique et microscopique : les volumes diffractants. 
Une fois cette étape franchie, le modèle peut non seulement simuler le comportement 
mécanique du matériau mais aussi compléter l’étude expérimentale en donnant des éléments 
de réflexion supplémentaires pour une meilleure compréhension des différents phénomènes 
présents au sein du matériau étudié. 
 
Dans une première partie, nous présenterons les résultats obtenus à l’échelle macroscopique 
pour l’aluminium 6060 et l’acier 316L. Nous aborderons dans un second temps, la 
comparaison des résultats de nos simulations aux données obtenues par diffraction X. 
 
 

V.2. Comportement mécanique 
 
Les approches numériques développées permettent de simuler la loi de comportement 
macroscopique du matériau polycristallin texturé. Avant de comparer nos simulations avec les 
résultats de DRX, il faut essayer de trouver la loi expérimentale en introduisant les paramètres 
les plus réalistes possibles. Dans le cadre de ce travail, nous avons utilisé les modèles Kr-SC, 
Peeters-SC et SC-SC (SC : Self-Consistent : autocohérent). Le premier permet d’obtenir des 
résultats numériques pertinents aux différentes échelles du matériau (cf. annexe III) en 
utilisant un nombre correct de cristallites représentatives de la texture expérimentale du 
matériau. Le modèle basé sur l’approche autocohérente a été utilisé seulement dans le cas de 
l’acier pour permettre une comparaison avec le modèle de Kröner. 
 
 

V.2.1. Aluminium 
 
Pour la détermination des paramètres des modèles nous avons utilisé les essais mécaniques en 
chargement monotone (traction et compression) comme essais de référence. Ensuite, pour les 
autres essais (chargements complexes et résultats de diffraction), le jeu de paramètres reste 
évidemment identique. L’élasticité est supposée isotrope et elle est décrite par le module de 
cisaillement µ (= 30 GPa) et le coefficient de Poisson ν (= 0,3). Les cellules sont choisies de 
forme sphérique. Dans le cas d’un matériau CFC, la déformation plastique est assurée par une 
famille de glissement : ( ) 111110 . La scission critique initiale pour chaque système de 

glissement est supposée être la même. Elle est déterminée pour reproduire au mieux la limite 
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d’élasticité du matériau. La scission réduite initiale est supposée nulle pour chaque système. 
En effet, les résultats de diffraction ont montré que les déformations élastiques résiduelles (et 
donc, les contraintes associées) sont faibles à l’état initial. Très peu de données 
expérimentales sont disponibles sur les paramètres définissant l’évolution des dislocations et 
l’écrouissage. Dans un premier temps, ces paramètres sont choisis dans des intervalles 
cohérents avec ceux donnés dans la littérature (quand cela est possible). Puis ils sont ajustés 
pour reproduire au mieux les données expérimentales relatives à l’essai de traction. Ceci peut 
se justifier puisque les paramètres ρ0 (densité de dislocation initiale), yc (distance 
d’annihilation, Eq. II.9), kL (paramètre du matériau lié au libre parcours moyen des 
dislocations, Eq. II.8), ς  (constante d’autoécrouissage des cellules, Eq. II.24), et κ (constante 
liée à l’écrouissage non local, Eq. II.68) définissent l’évolution de la densité de dislocations 
ainsi que l’écrouissage du matériau. Par conséquent, ils peuvent être déduits de la réponse 
mécanique de celui-ci. Une valeur de 0,5 est prise pour ξ (Eq. II.16). Pour la fraction 
volumique, une valeur typique (f0 = 0,85) observée pour les cellules de dislocations est 
choisie. Dans toute cette étude, nous avons gardé cette valeur identique pour l’ensemble de 
nos modèles. La valeur de k (Eq. II.64) est déterminée par comparaison avec un modèle 
autocohérent classique pour un chargement monotone (en terme de système de déformation 
principale et de réorientation cristallographique). Cette valeur est ensuite ajustée pour 
reproduire au mieux l’essai de référence. Les tableaux V.1 et V.2 résument les paramètres 
utilisés pour simuler le comportement de l’aluminium. Le module du vecteur de Burgers est 
b=5 10-10 m. 
 

agg agh f∞∞∞∞ γγγγpar kL k ζζζζ(MPa2) ρρρρ0000 ((((m-2)))) yc ((((m-2)))) ττττc0 (MPa) 
1 1,1 0,75 3,2 0,1 2 400 5 10-9 5 10-9 76 

Tableau V.1 : paramètres d’ajustement pour le modèle Kr-SC 
 

k k f kr ke αααα I I wd 
1,5 12 10-5 3 -1,9 104 0,1 10-2 3 10-1 
Iwp R(m) Rwd(m) Rwp(m) Rncg(m) Rrev(m) R2(m) 
10-1 10-9 10-9 10-9 10-9 5 10-9 5 10-9 

Tableau V.2 : paramètres d’ajustement pour le modèle de Peeters-SC 
 
 
Le modèle de Peeters a comme principal inconvénient le nombre important de paramètres à 
identifier (16). De plus, une partie d’entre eux ne peut être déterminée expérimentalement. Il 
devient donc problématique de partir d’un intervalle de valeurs possible et d’affiner ensuite 
les paramètres. Pour résoudre cette difficulté, Peeters et al. [Peeters et al. 00] ont mis en place 
une campagne d’essais avec 5 trajets complexes différents pour trouver, par une procédure 
d’optimisation, le jeu de paramètres expliquant l’intégralité des résultats expérimentaux. Dans 
notre cas, ne disposant que d’un seul type de trajet complexe, nous avons déterminé un jeu de 
paramètres (de manière empirique) en partant des valeurs trouvées par Mahesh et al. [Mahesh 
et al. 04] sur un polycristal de cuivre après une étude sur l’influence et le rôle de chaque 
paramètre du modèle. Cette méthodologie ne garantit absolument pas d’avoir trouvée le 
meilleur jeu (et unique) de paramètres (cf. section V.3) mais constitue une première approche 
intéressante. La même procédure a été utilisée pour l’acier. 
A partir de la FDO expérimentale, nous avons sélectionné 800 orientations représentatives de 
la texture effective du matériau pour les deux modèles. A chacune d’elles est associé un poids 
(fraction volumique) fi(ϕ1,φ, ϕ2). Nous reviendrons sur ce choix dans la section consacrée à la 
diffraction. 
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Les courbes de traction-compression simulées avec les modèles de Kröner et de Peeters sont 
présentées, respectivement sur les figures V.1 et V.2. Les valeurs choisies pour les scissions 
critiques et les paramètres d’écrouissage permettent de retrouver la loi de comportement de 
l’aluminium. Le module d’Young calculé est identique à celui déterminé expérimentalement. 
Le module d’Young du polycristal représente la réponse élastique moyenne de l’ensemble des 
cristallites. Le fait que ce module soit correctement reproduit implique que les orientations 
cristallographiques et les fractions volumiques choisies pour nos simulations sont une 
représentation réaliste de la texture expérimentale. Concernant les résultats lors du deuxième 
chargement en compression, le modèle de Peeters arrive à reproduire l’intégralité des résultats 
expérimentaux. Néanmoins, un écart est observé pour la dernière courbe (avec une 
prédéformation de 5 %) en terme de transition élastoplastique. Un écart relatif de 14 % est 
constaté dans cette partie. Par contre, le modèle reproduit le régime plastique quelque soit le 
taux de déformation considéré. 
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Figure V.1 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées 

(modèle Peeters-SC) 
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Figure V.2 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées 

(modèle Kr-SC)  
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Le modèle de Kröner arrive également à reproduire le comportement de l’aluminium pour des 
trajets complexes. Pour les chargements en compression, il conduit à de légères différences 
avec les données expérimentales dans la partie plastique (écart relatif de 6 % à -0,4 % de 
déformation totale). 
 
Nous avons également simulé l’essai de compression-traction obtenu sur l’alliage 
d’aluminium avec le même jeu de paramètres que précédemment. Les deux modèles 
reproduisent correctement l’essai de compression. Par contre, ils décrivent de manière trop 
rigide la première partie du chargement en compression avec une activation des systèmes de 
glissement trop tardive. Néanmoins, le régime plastique est correctement reproduit avec un 
écart relatif de 7 % à la fin de l’essai pour le modèle de Kröner. 
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Figure V.3 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées pour 

un chargement en compression-traction avec le modèle Peeters-SC 
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Figure V.4 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées pour 

un chargement en compression-traction avec le modèle Kr-SC 
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V.2.2. Acier inoxydable 
 
Pour ce matériau, nous avons procédé à une étude similaire à celle réalisée pour l’aluminium. 
Dans un premier temps, les paramètres à rentrer dans le modèle sont déterminés par 
comparaison avec la réponse macroscopique du matériau suite à des chargements monotones. 
Nos simulations sont ensuite comparées avec les résultats obtenus lors des essais complexes. 
Pour cet acier, nous avons utilisé les approches autocohérente et de Kröner ainsi que le 
modèle de Peeters. Pour l’approche autocohérente, nous avons sélectionné 200 orientations 
représentatives de la texture expérimentale. Ce nombre de cristallites constitue un compromis 
entre la représentativité des simulations et des temps de calculs (relativement) raisonnables 
(24 heures pour 3 % de déformation macroscopique). 
Les tableaux V.3 et V.4 résument les paramètres utilisés dans le cadre des simulations du 
comportement mécanique de l’acier 316L lors d’essais complexes. Les constantes d’élasticité 
sont celles données dans le chapitre II. Une fraction volumique initiale de cellules de 0,8 a été 
choisie. 
 

Modèle agg agh f∞∞∞∞ γγγγpar kL k ζζζζ(MPa2) ρρρρ0000 ((((m-2)))) yc ((((m-2)))) ττττc0 (MPa) 
Kr-SC 1 1,1 0,75 3,2 0,1 20 270 109 2,85 10-9 77 
SC-SC 1 1.1 0,75 2,5 0,2 20 120 5 109 2,85 10-9 90 

Tableau V.3 : paramètres d’ajustement pour les modèles  Kr-SC et SC-SC 
 

f k kf kr ke ττττc0 (MPa) αααα I 
0,8 20 55 10-5 18 55 104 55 0,1 10-2 
Iwd Iwp R (m) Rwd (m) Rwp (m) Rncg (m) Rrev (m) R2 (m) 

30 10-2 10 10-2 10-9 10-9 10-9 10-9 5 10-9 5 10-9 
Tableau V.4 : paramètres d’ajustement pour le modèle Peeters-SC 

 
 
Contrairement à l’alliage d’aluminium, les courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) pour les 

éprouvettes d’acier présentent, à l’état initial, des niveaux et une évolution de déformations 
relativement marqués. Ceci indique la présence de contraintes résiduelles non négligeables. 
Afin de décrire le comportement mécanique à l’échelle du volume diffractant, il paraît utile 
d’introduire ces contraintes dans les calculs afin d’identifier correctement les paramètres de 
plasticité. Ces contraintes seront superposées aux contraintes appliquées lors du chargement 
en traction. 
 
Pour tenir compte partiellement de cet état initial, nous avons supposé que la méthode 
d’analyse des contraintes par la loi des sin2ψ était valable et que les contraintes analysées par 
diffraction étaient donc à l’état initial des contraintes macroscopiques. Puis, nous avons 
considéré que chaque grain (et chaque phase) avait le même tenseur de contraintes 
correspondant aux contraintes résiduelles initiales mesurées : 
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Bien qu’imparfaite, cette méthode permet de reproduire les niveaux de déformations initiales 
déterminées par diffraction. 
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Les figures V.5, V.6 et V.7 montrent les résultats expérimentaux et prédits lors des essais de 
traction-compression jusqu’à un taux de prédéformation de 10 %. Les modèles arrivent à 
reproduire le comportement en traction du matériau. Seule l’approche autocohérente présente 
des différences pour des taux de déformation totale supérieurs à 8 % : un écart relatif de 9 % 
est constaté à 10 % de déformation totale. 
 
On constate que le modèle de Peeters est capable de reproduire la réponse macroscopique du 
matériau dans le cas d’un chargement complexe. Les courbes d’écrouissage du premier et du 
second chargement sont bien reproduites par ce modèle pour l’ensemble des prédéformations 
considérées. Par contre, pour les deux autres approches, les simulations présentent des 
différences pour un taux de prédéformation de 10 %. Le modèle de Kröner arrive à prédire le 
début du chargement en compression mais il donne un comportement trop rigide pour la 
partie plastique de la courbe : à la fin de l’essai, un différentiel de 110 MPa est constaté. 
L’approche autocohérente décrit mal la transition élastoplastique pour ce taux de déformation. 
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Figure V.5 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées 

(modèle SC-SC) 
 
 
Il convient de noter que les approches de Kröner et autochérente arrivent à reproduire 
correctement le comportement de l’acier jusqu’à un pourcentage de 6 % et ceci pour nos 
essais ainsi que pour ceux réalisés par Choteau [Choteau 99] (cf. chapitre II). Cette disparité 
observée pour des taux de déformation plus élevés met en lumière les lacunes de certaines 
hypothèses simplificatrices adoptées pour nos approches. Par exemple, nous ne tenons pas 
compte de l’évolution de la microstructure ainsi que de la dissolution et de la reconstruction 
de la microstructure de dislocations au cours de l’essai Bauschinger. Dans nos modèles, l’effet 
Bauschinger est essentiellement piloté par les contraintes internes. Pour des déformations plus 
importantes, il faudrait prendre en considération, explicitement, ces phénomènes de 
dissolution au cours du second chargement au travers des matrices non locales. Le modèle de 
Peeters intègre, au travers de la loi d’évolution des dislocations, ce type d’effet. Ceci peut 
expliquer pourquoi il donne des résultats plus satisfaisants quelque soit la déformation 
considérée. 
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De plus, nous avons supposé une morphologie sphérique (et constante) pour la modélisation 
de la microstructure. Les résultats du chapitre II ont montré l’influence de ce paramètre sur le 
comportement global du matériau. Il serait alors nécessaire d’avoir des informations sur la 
microstructure initiale du matériau et de son évolution au cours de l’essai Bauschinger par des 
observations au MET par exemple. 
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Figure V.6 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées 

(modèle Kr-SC) 
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Figure V.7 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées 

(modèle Peeters-SC) 
 
 
Les figures V.8 et V.9 montrent les résultats obtenus pour l’essai de compression-traction avec 
les modèles de Peeters et celui de Kröner. Le premier arrive à reproduire le comportement 
global du matériau. Par contre, l’approche de Kröner sous-estime le niveau de contrainte au 
début de la plastification en traction. Il serait nécessaire, ici, de procéder à d’avantage d’essais 
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mécaniques avec des taux de déformation plus importants pour le second essai pour tirer 
davantage de conclusions. 
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Figure V.8 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentale et simulée en 

compression-traction (modèle Peeters-SC) 
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Figure V.9 : courbes contrainte-déformation macroscopiques  expérimentale et simulée en 

compression-traction (Kr-SC) 
 
 

V.3. Déformations résiduelles 
 
La section précédente a montré la validité des modèles à l’échelle macroscopique. La 
comparaison avec les résultats expérimentaux a permis de déterminer les paramètres de nos 
simulations. L’étape suivante est de valider notre modèle à l’échelle des volumes diffractants. 
La projection des déformations d’ordre II calculées après la décharge élastique sur les 
directions de mesure (φ,ψ) pour un plan cristallin donné, nous permet alors de simuler les 
courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ). Les résultats prédits sont ensuite comparés aux mesures 
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expérimentales afin d’établir leur validité et de discuter et interpréter la distribution des 
déformations déduites. 
 
Pour cette étude, nous avons décidé d’utiliser le modèle de Kröner. En effet, le modèle 
autocohérent, du fait de la complexité des équations constitutives de cette approche, ne permet 
pas l’emploi d’un nombre suffisant de cristallites et représentatif de la texture expérimentale. 
Une comparaison fiable avec les déformations obtenues à l’échelle du volume diffractant 
devient alors problématique. Le modèle de Kröner a montré (cf. chapitre II et annexe III) 
qu’on pouvait obtenir des résultats exploitables et cohérents avec la réalité physique. De plus, 
il autorise l’emploi d’un nombre plus important de cristallites permettant une comparaison 
plus fiable avec la diffraction. 
 
Pour le modèle de Peeters, c’est le nombre de paramètres initiaux difficilement identifiables 
qui pose problème. En effet, des études préliminaires ont montré que plusieurs jeux de 
paramètres permettent de reproduire les mêmes réponses à l’échelle macroscopique avec des 
résultats différents à l’échelle du volume diffractant. Il faudrait soit, augmenter le nombre 
d’essais mécaniques pour identifier de manière unique les paramètres du modèle soit, utiliser 
simultanément l’intégralité de nos résultats expérimentaux pour l’identification avec une 
procédure d’optimisation. Dans le cadre d’une première validation des outils numériques 
développés dans ce travail avec la diffraction, nous nous sommes donc focalisé sur l’approche 
de Kröner. 
 
Le modèle polycristallin est capable de calculer les déformations ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  dans le 

matériau après décharge par une opération de moyenne des déformations élastiques 
appartenant à l’orientation ψ considérée. Une cristallite est en position de diffraction quand la 
normale au plan (hkl) étudié est colinéaire au vecteur L3x  (cf. chapitre III). Afin de 

sélectionner les cristallites en position de diffraction au sein d’un matériau modèle 
comprenant N cristallites, nous utilisons l’angle Λ  entre la normale au plan diffractant et la 
direction de mesure. Cet angle se calcule à partir du produit scalaire L3xn

rr
.φψ . Si la normale se 

trouve dans un cône défini par la direction de mesure et par l’angle maxΛ alors la cristallite 

diffracte. Pour nos calculs, nous nous sommes fixés un angle maxΛ  égal à 03 . Physiquement, 

cet angle peut être interprété comme la divergence du faisceau des rayons X. Cette valeur est 
proche de la valeur expérimentale de la divergence et permet d’obtenir un nombre suffisant de 
cristallites diffractant pour les plans à faible multiplicité si le nombre de cristallites est assez 
élevé. 
 
Dans le cadre de nos simulations, nous avons utilisé des pseudo-matériaux comportant 1000 
cristaux. Pour obtenir un nombre de cristallites en position de diffraction statistiquement 
fiable, nous avons déterminé, à partir de la Fonction de Distribution des Orientations 
expérimentale, les cristallites participant au volume diffractant pour chaque plan et chaque 
direction de mesure. Parmi ces cristallites, nous avons choisi un nombre suffisant pour avoir 
toujours au moins 20 cristallites en position de diffraction pour chaque direction de mesure. 
Ces cristallites sont alors noyées dans un ensemble de grains représentatif du matériau global. 
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V.3.1. Aluminium  
 
La figure V.10 présente l’évolution simulée des courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ =f(sin2ψ) dans la 

direction longitudinale pour les plans (311) et (422) pour des déformations totales de 2 et 5 % 
après un chargement en traction. Ces figures permettent de comparer l’allure, l’amplitude des 
oscillations et les pentes calculées et mesurées. Chaque point représente la moyenne des 
déformations d’ordre II pour une direction de mesure donnée. 
 
On constate une correspondance entre l’expérience et la simulation. Les valeurs de 
déformations sont du même ordre de grandeur. En revanche, les courbes expérimentales 
présentent des oscillations plus marquées que les courbes simulées. Dans les deux cas, les 
pentes ont sensiblement la même valeur. Les déformations résiduelles engendrées par la 
traction restent faibles. Le modèle capture le niveau et le signe des déformations résiduelles 
expérimentales qui sont différents pour les deux plans présentés. 
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Figure V.10 : comparaison des courbes ( )

dV
hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) mesurées et calculées dans 

la direction longitudinale (φ = 0°) pour le plan (311) et (422) après le premier chargement  
○ : 2 % de déformation – expérience ; • : 2 % de déformation – simulation (plan (311)) 
�  : 5 % de déformation – expérience ; ■ 5 % de déformation – simulation (plan (422)) 

 
 
Les écarts observés peuvent être expliqués par plusieurs raisons : 

 
� Présence de la surface libre 

La pénétration des RX est généralement très faible dans nos matériaux (quelques 
micromètres). Pour satisfaire aux conditions aux limites, la composante σ33 = 0 doit 
être nulle à la surface libre du matériau (la direction 3 étant la normale à la surface de 

la pièce). Si les gradients de surface 
2

23

1

13

xx ∂
∂

∂
∂ σσ

,  sont négligeables, alors, par suite des 

équations d’équilibre σij,j  = 0, le gradient 
3

33

x∂
∂σ

 doit être nul. Dans ce cas de figure, on 

a un état biaxial de contraintes. En revanche, le modèle suppose un milieu infini et 
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donc un champ de contrainte triaxial. A la surface de la matière, la présence de la 
surface libre donne lieu à des phénomènes de relaxation qui diminuent les contraintes 
résiduelles et provoquent des interactions différentes entre les grains. Des mesures par 
diffraction des neutrons permettraient d’avoir accès aux contraintes en profondeur et 
permettraient d’éviter ces inconvénients. De plus, le fait de déterminer des contraintes 
résiduelles peut accentuer les écarts. En effet, on suppose dans ce cas une décharge 
élastique suite à la sollicitation, ce qui n’est pas toujours le cas. 
 

� Simplifications de la description de l’écrouissage dans le modèle 
La détermination des paramètres d’écrouissage s’effectue par simple comparaison 
avec les courbes de traction. On a supposé, pour limiter le nombre d’inconnues, que 
les termes d’écrouissage latent sont égaux aux termes d’auto-écrouissage. Ces valeurs 
ne reposent pas sur des observations expérimentales du comportement réel du 
matériau. Le fait de descendre d’une échelle dans la description complique la 
détermination des différents paramètres d’écrouissage. 
 

� Description des orientations cristallographiques 
La discrétisation de la distribution continue des orientations caractérisant le matériau 
réel en un nombre de grains fini et limité, nécessaire à la modélisation ne permet pas 
une description suffisante de la texture réelle. 

 
La figure V.11 montre un exemple de courbes obtenues après le deuxième chargement en 
compression pour le plan (311) après une prédéformation à 5 %. De manière similaire au cas 
précédent, les simulations permettent de retrouver la tendance observée expérimentalement. 
Néanmoins, on constate que les simulations ne décrivent pas quantitativement les ondulations 
expérimentales pour les raisons invoquées plus haut. 
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Figure V.11 : comparaison des courbes ( )
dV

hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) mesurée et calculée dans la 

direction longitudinale (φ = 0°) pour le plan (311) après le deuxième chargement pour une 
prédéformation de 5 % 

○ : expérience ; • : simulation  
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A partir des pentes des courbes ( )
dV

hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ), nous avons calculé une estimation 

de la contrainte apparente pour le matériau modèle en fonction de la déformation totale. Le 
tableau V.5 montre l’évolution de cette grandeur pour deux plans dans la direction 
longitudinale (φ = 0°). 
 

Plan (222) 

Premier chargement Taux de déformation (%) 2 % 3 % 4 %  5% -3 % 
Contrainte apparente (MPa) 11 17 20 25 -18 

Second chargement Taux de déformation (%) -3 % 
Contrainte apparente (MPa) -10 -9 -10 -10 13 

Plan (422) 

Premier chargement Taux de déformation (%) 2 % 3 % 4 % 5 % -3 % 
Contrainte apparente (MPa) 10 13 14 18 -13 

Second chargement Taux de déformation (%) -3 % 
Contrainte apparente (MPa) -15 -5 -9 -8 15 

Tableau V.5 : estimation de la contrainte apparente dans le matériau modèle en fonction de 
la déformation totale pour les plans (222) et (422) dans la direction longitudinale 

 
 
Il est intéressant de constater que le modèle permet de retrouver les résultats expérimentaux 
observés au chapitre IV : 

• Avec le même jeu de paramètres défini dans la première section, le modèle arrive à 
prédire un comportement en traction pour les plans étudiés après un premier 
chargement en traction. 

• Pour une première sollicitation en compression, des contraintes négatives sont 
trouvées conformément aux résultats expérimentaux. 

• Le modèle arrive également à reproduire le comportement durant le second 
chargement avec le changement de signe de la contrainte apparente. 

• Il est à noter également que nos simulations reproduisent correctement le 
comportement mécanique observé dans la direction transverse. Des contraintes de 
compression sont prédites suite à un chargement en traction. Ensuite, un état de 
traction est obtenu pour le second chargement. Un comportement opposé est constaté 
pour l’essai de compression-traction conformément aux résultats du chapitre IV. 

 
 

V.3.2. Acier inoxydable 
 
Pour ce matériau, nous avons procédé de manière similaire à l’étude sur l’alliage 
d’aluminium. 
 
Contrairement à l’aluminium, les simulations obtenues avec le modèle de Kröner ne 
permettent pas de retrouver l’ensemble des résultats obtenus expérimentalement par 
diffraction X. 
 
Dans la direction transverse, nous retrouverons de manière qualitative le comportement 
expérimental observé avec des niveaux de contraintes et d’amplitude similaires à ceux 
obtenus par diffraction des rayons X. La figure V.12 montre un exemple de courbes 
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( )
dV

hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) obtenues dans cette direction à la fin de l’essai complexe pour un 

préchargement en traction de 4 %. 
 
Par contre, en ce qui concerne les simulations dans la direction longitudinale, les résultats 
numériques obtenus sont différents de ceux déterminés dans le chapitre IV. La figure V.13 
présente les courbes prédites par le modèle dans la direction longitudinale pour un chargement 
en traction à différents taux de déformation totale. Si on compare aux résultats expérimentaux 
(cf. figure IV.20), les différences sont très marquées en terme de niveaux de déformations 
résiduelles et de pente. Les courbes simulées présentent des ondulations causées par les 
hétérogénéités de déformations par orientation cristallographique. Celles-ci s’accentuent 
logiquement avec la déformation plastique appliquée. Pour le second chargement, la 
diffraction donne des contraintes apparentes en compression (de l’ordre de -500 MPa) alors 
que les simulations prédisent des contraintes apparentes plus faibles que le premier essai mais 
toujours en traction. 
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Figure V.12 : comparaison des courbes ( )

dV
hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) mesurée et calculée dans la 

direction transversale (φ = 90°) pour le plan (220) après le deuxième chargement pour une 
prédéformation de 4 % 

○ : expérience ; • : simulation 
 
 
D’un point de vue expérimental, les niveaux de déformations résiduelles ainsi que les pentes 
des courbes ( )

dV
hkl ψ, ,ε φ  = f(sin2ψ) sont importants suite à un simple essai de traction 

jusqu’à 10 % de déformation. Pour les matériaux cubiques, la présence et le développement 
des déformations d’ordre II d’origine plastique influencent l’amplitude des oscillations avec 
également une évolution de la pente de ces courbes. Le niveau des contraintes apparentes 
reste néanmoins élevé par rapport à ce que l’on peut trouver dans la bibliographie. Par 
exemple, Krier [Krier 93] a étudié par diffraction X le comportement plastique en traction 
uniaxial d’un acier doux IFHR 400 avec une texture initiale de laminage. Pour 10 % de 
déformation, il a trouvé des contraintes apparentes de -257 MPa pour le plan (310) et proche 
de 0 MPa pour le plan (211) dans la direction de laminage. 
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Figure V.13 : courbes ( )

dV
hklψ,,ε φ  = f(sin2ψ) calculées dans la direction longitudinale (φ = 

0°) pour le plan (220) après le premier chargement  déformation de 2 (� ) et 10 % (∆) 
 
 
Il serait donc utile, pour valider la cohérence de nos résultats expérimentaux de vérifier un 
certain nombre de points : 
 

• Dans le cadre de notre étude, nous n’avons pu étudier qu’un seul plan de diffraction 
contrairement à l’aluminium. Il serait nécessaire dans un premier temps, d’analyser de 
nouveau nos échantillons avec d’autres longueurs d’onde pour vérifier si le 
comportement est le même. 

 
• Comme la diffraction des rayons X est une technique de surface, il serait ensuite utile 

de vérifier que les résultats obtenus sont représentatifs du comportement au cœur de 
l’échantillon en terme de déformations élastiques résiduelles mais également de 
texture cristallographique. Un effet de surface pourrait conduire à ce type de 
comportement observé sur les éprouvettes d’acier. Mais il est étonnant qu’il ne se 
dissipe pas avec la déformation plastique qui a tendance à homogénéiser le 
comportement suivant l’épaisseur en terme de déformation. Par contre s’il existe un 
gradient de texture initiale, il devrait être le même vu les taux de déformation utilisés. 
Une modification de texture initiale induira alors au niveau des modèles de fortes 
différences en terme de résultats obtenus à l’échelle du volume diffractant. 

 
• En terme de modélisation, bien que l’approche utilisée ait été validée par un certain 

nombre de résultats expérimentaux, il pourrait être intéressant de vérifier que notre 
modèle arrive à reproduire les résultats obtenus par Krier sur un acier doux dans le cas 
d’un chargement simple. Une optimisation plus poussée du jeu de paramètres utilisé 
constituerait une voie d’investigation utile (coefficient d’écrouissage latent, 
morphologie…). La confrontation avec les autres approches pour les deux matériaux 
pourra également apporter des éléments de réponse. 

 
Nèanmoins, il convient de rappeler les différentes validations effectuées sur le modèle de 
Kröner. En effet, ce modèle a permis de prédire un certain nombre de résultats expérimentaux. 
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Il a pu reproduire, par exemple, le comportement de monocristaux lors de chargements simple 
et complexe. De plus, cette approche a expliqué correctement le comportement de l’alliage 
d’aluminium 6060 à l’échelle macroscopique et au niveau du volume diffractant pour 
l’ensemble des plans et des directions analysés. 
 
 

V.4. Conclusion 
 
Dans le cadre de ce travail, une première confrontation entre les modèles et des résultats 
expérimentaux a été effectuée. Nous avons étudié les déformations résiduelles dans deux 
matériaux cubiques, l’acier 316L et l’alliage d’aluminium 6060 après des essais complexes en 
traction-compression. Ce chapitre a montré que les modèles développés permettent 
d’expliquer un certain nombre de phénomènes observés expérimentalement aussi bien à 
l’échelle macroscopique (essai mécanique) qu’à l’échelle mésoscopique (diffraction des 
rayons X). 

 
• Sur l’acier, les approches autocohérente et de Kröner reproduisent le comportement 

macroscopique du matériau jusqu’à des taux de déformation de 6 %. Au-delà, une 
certaine différence est présente, due aux hypothèses simplificatrices utilisées. Le 
modèle de Peeters permet une meilleure description de la réponse du polycristal 
quelque soit le taux de déformation considéré. Ceci peut être attribué au fait que cette 
approche tient mieux compte, lors du changement de trajet de chargement, des 
phénomènes d’annihilation et de restructuration de la microstructure au niveau des lois 
d’évolution de la densité de dislocations. Contrairement à l’aluminium, des résultats 
contradictoires ont été obtenus pour les déformations résiduelles. Des essais 
complémentaires doivent être effectués pour éclaircir ce problème. Cependant, les 
avancés accomplies permettent la mise en place d’un travail expérimental et de calcul 
prometteurs et prenant en considération des phénomènes peu pris en considération 
jusqu’au présent. 

 
• Concernant l’aluminium, les trois modèles utilisés (Peeters, Kröner, autocohérent) 

permettent de reproduire l’intégralité des essais mécaniques effectués durant ce travail. 
A l’échelle du volume diffractant, les simulations numériques effectuées avec le 
modèle de Kröner sont en bon accord avec les données expérimentales obtenues par 
diffraction. Plus précisément, le modèle arrive à reproduire le comportement pour les 
trois plans cristallographiques étudiés et pour les deux directions d’analyse. 
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Les approches de transitions d’échelle (autocohérente, Kröner, Mori-Tanaka), ont permis une 
meilleure représentation du comportement des matériaux métalliques hétérogènes et 
l’obtention de résultats satisfaisants tant au niveau macroscopique que mésoscopique ou 
microscopique. De plus, ils présentent l’avantage d’être des approches prédictives 
contrairement aux formulations phénoménologiques. 
 
Notre travail avait pour objectif d'étudier l’influence des hétérogénéités intragranulaires 
(structure de dislocations) sur le comportement mécanique, à différentes échelles, sous 
chargements monotones et complexes. D’après cette étude, il ressort que la microstructure de 
dislocations introduit une anisotropie forte pour les polycristaux et elle apparaît comme un 
facteur essentiel pour une meilleure compréhension du comportement d’un matériau ayant 
subi notamment un chargement complexe. Cette microstructure est absente pour un matériau 
vierge ou recuit. Elle apparaît au début de la déformation plastique en faisant du grain, un 
milieu biphasé constitué d’une phase dure (paroi) de forte densité de dislocations et une phase 
molle (cellule) de faible densité de dislocations. Le milieu biphasé engendré est caractérisé 
par une forme et une orientation qui résultent d’un effet global du chargement sur le 
polycristal. Lorsque la déformation plastique augmente, les dislocations se déplacent vers les 
parois en traversant les cellules. La déformation plastique dans les cellules induit alors un 
durcissement des parois voisines. Ce phénomène est connu sous le nom d’écrouissage non-
local. La microstructure de dislocations paraît alors importante pour toute modélisation du 
comportement mécanique des matériaux métalliques. Il est intéressant de ne plus considérer le 
grain comme un milieu uniforme et de choisir comme échelle de départ la microstructure de 
dislocations. Nous avons proposé des modélisations du comportement des métaux soumis à 
des chargements diverses qui tiennent compte de la microstructure intragranulaire de 
dislocations. 
 
Dans ce travail, nous nous sommes intéressés plus spécifiquement à des matériaux de 
structure cubique. Notre attention s’est portée sur le rôle et l’influence des différentes sources 
d’hétérogénéités intragranulaires dans ces matériaux. 
 
Dans un premier temps, nous avons développé trois modèles avec une double transition 
d’échelles élastoplastiques qui tiennent compte de la morphologie des cellules de dislocations. 
Le grain a été considéré comme un matériau biphasé constitué d’une phase dure (les parois) et 
d’une phase molle (l’intérieure des cellules). Les matrices d’écrouissage non-local ont été 
introduites afin de prendre en compte les interactions cellules-parois. De plus, la topologie 
(forme, orientation) des cellules a été prise en considération de manière explicite. Ainsi, nous 
avons déterminé le comportement des cellules, des parois et du grain par une première 
transition d’échelle (Kröner, Autocohérente, Mori-Tanaka) et celui du polycristal par une 
deuxième transition (au travers du schéma autocohérent). 
 
Dans un deuxième temps, nous avons développé un autre type d’approche qui utilise comme 
variable interne la densité de dislocations. Elle est inspirée des travaux de Peeters et al. 
[Peeters et al. 02]. Cette approche a permis de modéliser très finement les phénomènes 
physiques de la plasticité en prenant en compte la description et l’organisation des 
dislocations. L’écrouissage du matériau et la contrainte d’écoulement sont donnés en fonction 
de variables internes liées à la densité totale de dislocations. Celle-ci joue un rôle principal 
dans la gestion du stockage et de l’annihilation des dislocations durant la déformation 
plastique à travers trois termes : la densité de dislocations des cellules, la densité de 
dislocations immobiles stockées dans les murs et la densité de dislocations polarisées des 
murs. 
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Les techniques expérimentales utilisées ici sont les essais mécaniques et la diffraction des 
rayons X (DRX). La première a permis d’étudier nos matériaux sous les différentes 
sollicitations suivantes : traction, compression et trajet Bauschinger (traction-compression). 
Nous avons effectué des essais mécaniques à différents taux de prédéformation sur un alliage 
d’aluminium 6060 et sur un acier austénitique AISI 316L. La DRX permet de déterminer les 
contraintes résiduelles à une échelle intermédiaire entre les niveaux mésoscopique et 
macroscopique. Des mesures ont été réalisées pour suivre l’évolution des contraintes 
résiduelles en fonction du chargement. De plus, cette technique nous a donné accès à des 
informations sur la texture du matériau permettant ainsi, en alimentant les modèles 
numériques, d’avoir une prédiction plus réaliste du comportement du polycristal. 
 
La validation de nos modèles s'est déroulée en deux temps. La première étape a consisté à 
valider les modèles avec les résultats expérimentaux issus de la bibliographie. Nous avons 
reproduit le comportement mécanique de monocristaux et de polycristaux cubiques ayant subi 
des chargements monotones et complexes. Ainsi, nous avons validé les approches à l’échelle 
mésoscopique avec la simulation de cristallites d’orientations cristallographiques différentes 
sous diverses sollicitations : traction, cisaillement et complexe. L’écrouissage du polycristal 
avec un trajet de type Bauschinger a été également simulé. Une validation avec la diffraction 
des neutrons a également été effectuée. 
 
La deuxième étape a consisté à comparer les simulations obtenues à partir de nos modèles 
avec nos propres résultats expérimentaux (essais mécaniques et DRX). Un bon accord a été 
observé pour l’alliage d’aluminium aux différentes échelles d’observation. Le modèle de 
Kröner a permis de reproduire le comportement du matériau à l’échelle macroscopique pour 
l’ensemble des essais mécaniques. De plus, cette approche explique l’ensemble des résultats 
de diffraction pour les trois plans étudiés et pour les deux directions d’analyse. Pour l’acier, 
un travail supplémentaire d’investigation semble nécessaire pour pouvoir faire une 
comparaison fiable avec les données expérimentales à l’échelle du volume diffractant. Ce 
matériau présente un comportement mécanique à l’échelle du volume diffractant différent de 
l’Aluminium avec des niveaux et des évolutions de déformations résiduelles marquées. 
 
Durant ce travail, nous avons réalisé les points suivants : 
 
�Nous avons développé des modèles avec une double transition d’échelles en utilisant des 
lois de localisation (Kröner, autocohérent, Mori-Tanaka) plus réalistes. Avec le modèle de 
Kröner, nous avons présenté les phénomènes physiques d’une façon simplifiée et obtenu de 
bons résultats au niveau micro, méso et macroscopiques. Le modèle autocohérent permet de 
traduire la plasticité avec plus de réalité en tenant compte des interactions entre les phases 
d’une part et les interactions entre les grains d’une autre part. Le modèle de Mori-Tanaka 
donne des résultats satisfaisants en considérant une phase minoritaire (paroi) noyée dans une 
matrice (cellule). L’ensemble de ces modèles permettent de mieux décrire l’écrouissage 
intracristallin de matériaux cubiques. 
 
�Nous avons réalisé un couplage entre les lois d’évolution des dislocations et le modèle 
autocohérent. Ce genre de couplage tient compte de l’évolution de la microstructure de 
dislocation et de l’interaction entre les grains. 
 
�Nous avons mis en place un travail expérimental de mettre en lumière un certain nombre de 
phénomènes d’écrouissage des métaux. 
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Nous disposons maintenant d’outils numériques et expérimentaux permettant une analyse plus 
fine du comportement plastique des matériaux métalliques sous sollicitations mécaniques. Les 
résultats présentés en trajets monotones et complexes et en DRX se révèlent très 
encourageants. 
 
 
Cette thèse ouvre la voie à plusieurs développements possibles : 
 
�Tenir compte des précipités qui font partie des hétérogénéités intragranulaires. Ceci peut se 
faire en considérant le grain comme un milieu polyphasé. Pour cela, il faut trouver un moyen 
de traduire de manière réaliste les interactions cellules-parois-inclusions pour une 
implémentation dans nos modèles. 
 
�Le modèle de Peeters-SC possède beaucoup de paramètres à identifier. Il faudrait donc 
essayer de le simplifier pour qu’il soit plus facilement utilisable. L’utilisation de procédures 
de minimisation semble également nécessaire pour une détermination moins empirique des 
paramètres des simulations. 
 
�Etendre les approches à double transition d’échelles sur les matériaux hexagonaux. Il serait 
intéressant d’étudier ce type de matériau qui présente la particularité d’avoir une anisotropie 
plastique forte, caractérisée par une grande variété de modes de déformation possibles. Ce 
développement nécessitera de mieux appréhender les mécanismes de déformations, les 
interactions entre systèmes de déformation (maclage-glissement) et de mieux comprendre la 
constitution de la microstructure de dislocations. 
 
�Il serait intéressant de tenir compte de l’évolution de la morphologie de la structure de 
dislocations au cours de la déformation plastique. 
 
�Avec les moyens expérimentaux du laboratoire GeM-EMM, nous pourrons développer un 
outil numérique et expérimental afin de déterminer les paramètres d’écrouissages. L’analyse 
des raies de diffraction peut donner accès à l’évolution de la densité de dislocations et la 
déformation des domaines diffractants. 
 
�Des observations expérimentales à l’aide de la microscopie électronique permettraient de 
mieux décrire le mouvement des dislocations afin de mieux les intégrer dans les modèles. 
 
�La diffraction constitue un outil de validation des modèles très intéressants. Ce travail a 
montré les limites d’une analyse après les essais. Il serait intéressant de développer des 
analyses in-situ lors des essais mécaniques pour une analyse plus fiable et plus directe. 
 
�La diffraction des rayons X permet seulement une analyse surfacique de l’état mécanique 
d’un matériau. Les données ne sont pas toujours représentatives du comportement en cœur de 
l’échantillon. Cette technique est de plus limitée par le nombre de plans cristallographiques 
qu’on peut étudier ou par des caractéristiques expérimentales (texture, taille de grains). Il 
serait donc intéressant pour obtenir des données plus précises de développer des analyses en 
utilisant la diffraction des neutrons. Nous pourrions obtenir des informations en volume sur 
un grand nombre de plans différents. De manière similaire, de nouvelles techniques sur grands 
instruments comme la microdiffraction ouvre de nouvelles perspectives extrêmement 
intéressantes pour l’étude mécanique des hétérogénéités intragranulaires. 
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Annexe I : 
Etudes paramétriques : contraintes résiduelles 

 
 
Influence du paramètre d’écrouissage ζζζζ 
 
L’influence du paramètre d’écrouissage sur le calcul des contraintes résiduelles au niveau des 
grains est montrée sur la figure AI.1. Chaque point correspond à la contrainte calculée dans un 
grain du matériau. Ces points sont plus dispersés pour une valeur de ζ faible. Ces courbes sont 
discutées dans le paragraphe II.2.4.5. 
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Figure AI.1 : influence de l’écrouissage local sur les contraintes résiduelles  pour un essai de 
traction 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

0,5% 



Annexe I : Etudes paramétriques : contraintes résiduelles 

 206

Influence du paramètre de la fonction gKα   
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Figure AI.2 : influence du paramètre k de la fonction gKα  sur les contraintes résiduelles 

( II
22σ ) après un essai de traction 

 
 
Influence de la morphologie de la microstructure de dislocations 

polycristal

320

370

420

470

4

Déformation (%)

C
on

tr
ai

nt
e 

(M
P

a)

grains (1-1-1) grains (5-5-1) grains (10-10-1)

 
Figure AI.3 : influence de la morphologie sur les contraintes internes des grains pour un 

essai de traction 
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cellules
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Figure AI.4 : influence de la morphologie sur les contraintes internes des cellules pour un 

essai de traction 
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Figure AI.5 : influence de la morphologie sur les contraintes internes des parois pour un 

essai de traction 
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Figure AI.6 : figures de pôles des contraintes internes des grains pour un essai de traction 

 

 
Figure AI.7 : figures de pôles des contraintes internes des cellules pour un essai de traction 
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Figure AI.8 : figures de pôles des contraintes internes des parois pour un essai de traction 
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Annexe II : 
Modèle autocohérent-autocohérent 

 
 
Pour faciliter la lecture des équations de l'approche autocohérente, nous reprenons dans cette 
annexe l’intégralité des équations du modèle présentées dans le chapitre II. 
 
Equation de base 
 
Le taux de contrainte des phases : 
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Le taux de déformation plastique des phases : 
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Le taux de la scission réduite : 
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La vitesse de glissement des phases : 
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Le taux de la scission critique des phases : 
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La relation de moyenne du taux de contrainte du grain en fonction de celui des contraintes des 
phases : 
 

( ) wcII ff σσσ &&& −+= 1  (AII.8) 
 
 
Développement du modèle : autocohérent-autocohérent 
 
En combinant entre les équations AII.1, AII.3 et AII.4, nous trouvons : 
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L’insertion de l’expression AII.2 dans AII.9, nous donne : 
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En développant AII.10, nous obtenons : 
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ou bien : 
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Ainsi la vitesse de glissement est sous la forme : 
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ou bien : 
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avec : 
 

1

wh
klijkl

wg
ij

g
wwgh

ch
klijkl

cg
ij

g
wc

wh
klijkl

wg
ij

g
cw

ch
klijkl

cg
ij

g
ccgh

gh
ww

gh
wc

gh
cw

gh
cc

RcRKRcRK

RcRKRcRK

MM

MM
−













+
+

=









δ
δ

 (AII.15) 

 
En multipliant par g

klRα  dans AII.16, nous obtenons : 
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Nous développons AII.16 : 
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En utilisant AII.1, AII.2 et AII.17, nous trouvons : 
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Nous développons AII.18 : 
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On peut réécrire l’expression AII.19, sous la forme : 
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avec : 
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On combine les relations AII.8 et AII.20 entre elles : 
 

( ) ( )( )wwwcwcwcwcccII llf1llf εεεεσ &&&&& :::: +−++=  (AII.22) 
 
En insérant les équations de AII.6 dans AII.22, on trouve : 
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Ainsi le module tangent du grain est : 
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Dans le cas d’un écrouissage local au niveau des cellules, on a : 
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Alors :  
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Annexe III : 
Etude comparative des modèles 

 
 
Dans cette partie, nous présentons une étude comparative des quatre modèles développés dans 
ce travail (Kröner-Autocohérent (Kr-SC), Autocohérent-Autocohérent (SC-SC), Mori-
Tanaka-Autocohérent (MT-SC) et Peeters-Autocohérent (Peeters-SC)). Pour cela, nous avons 
utilisé comme référence les résultats expérimentaux de Clausen et al. [Clausen et al. 98] 
présentés dans le chapitre I. Ces auteurs ont analysé par diffraction des neutrons et in-situ le 
comportement mécanique de l’aluminium durant un essai de traction. Cette comparaison se 
fera au travers de certains critères quantitatifs : 
� Courbe macroscopique de l’aluminium. 
� Contraintes internes suivant la direction de traction (contraintes longitudinales) et 
perpendiculairement à celle-ci (contraintes transverses). 
� Contraintes internes des phases (cellules et parois). 
� Déformations élastiques internes suivants trois plans cristallographiques : (220), 
(200) et (111). 
 
 
Comportement macroscopique 
 
Dans un premier temps, nous avons simulé le comportement macroscopique en traction de 
l’aluminium. Les courbes simulées ont été comparées à la courbe expérimentale obtenue par 
Clausen et al. [Clausen et al. 98]. De manière similaire aux simulations numériques du 
chapitre I, nous considérons une texture isotrope constituée, cette fois-ci, de 100 cristallites. 
La scission réduite initiale est nulle pour les 24 systèmes de glissement et pour chaque 
cristallite. La scission critique initiale est, pour chaque système de glissement et pour chaque 
cristallite, supposée être la même. Les paramètres du matériau sont donnés dans le tableau 
AIII.1. Les paramètres de simulation de chaque modèle sont donnés dans les tableaux III.2 et 
AIII.3.  
 

νννν µµµµ ((((MPa)))) ρρρρ0000 ((((m-2)))) yc (m) ττττc0 (MPa) f0 b (m) 
0,3 28,5 109 10-9 9,7 0,85 2,86 10-10 

Tableau AIII.1 : paramètres du matériau 
 

Modèle agg agh f∞∞∞∞ γγγγpar ζζζζ(MPa2) kL ξξξξ k 
Kr-SC 1 1,1 0,75 3,2 60 10 0,1 20 
MT-SC 1 1,1 0,75 3,2 30 5,2 0,6 10 
SC-SC 1 1,1 0,75 3,2 45 60 0,25 15 

Tableau AIII.2 : paramètres d’ajustement pour les modèles Kr-SC, MT-SC et SC-SC 
 

k k f kr ke αααα I I wd 
10 8 10-5 10-9 1,2 10-2 10-2 3 10-1 
Iwp R(m) Rwd(m) Rwp(m) Rncg(m) Rrev(m) R2(m) 
10-1 10-9 10-9 10-9 10-9 5 10-9 5 10-9 

Tableau AIII.3 : paramètres d’ajustement pour le modèle de Peeters-SC 
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Nous avons choisi de prendre les paramètres matériaux identiques pour tous les modèles afin 
de permettre une comparaison directe entre les modèles. Par contre, cette restriction ne 
permettra pas d’optimiser les écarts avec les données expérimentales. 
La figure AIII.1 présente les courbes macroscopiques expérimentale et simulées par chaque 
modèle. Nous remarquons que les quatre modèles arrivent logiquement à reproduire 
correctement la courbe expérimentale. Dans un deuxième temps, nous avons comparé les 
modèles au même taux de déformation macroscopique (3 %) aux différentes échelles 
caractéristiques du matériau. 
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Figure AIII.1 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentale [Clausen et al. 

98] et simulées : essai de traction 
 
 
Contraintes internes mésoscopiques 
 
Les contraintes internes mésoscopiques longitudinales et transversales sont présentées sur les 
figures AIII.2 et AIII.3. Nous remarquons que les nuages de points obtenus par les approches 
avec une double transition d’échelles (Kr-SC, MT-SC et SC-SC) sont plus dispersés que celui 
obtenus par le modèle SC-Peeters. Par exemple le modèle SC-SC nous donne un niveau de 
contraintes longitudinales variant entre 38 MPa et 63 MPa et un niveau de contraintes 
transverses entre -11 MPa et 21 MPa. Ces différences restent néanmoins faibles. 
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Figure AIII.2 : contraintes internes mésoscopiques longitudinales pour chaque modèle 
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Figure AIII.3 : contraintes internes mésoscopiques tranversales pour chaque modèle 

 
 
Contraintes internes microscopiques 
 
Nous avons également comparé la répartition des contraintes microscopiques au niveau des 
cellules et des parois pour les modèles Kr-SC, MT-SC et SC-SC (figures AIII.4 et AIII.5). 
Quelque soit la phase considérée, le nuage des points obtenu par le modèle MT-SC est le plus 
dispersé. Les contraintes internes microscopiques des cellules sont comprises entre 31 MPa et 
61 MPa, celles des parois variant entre 48 MPa et 105 MPa pour le modèle MT-SC. 
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Figure AIII.4 : contraintes internes microscopiques longitudinales au niveau des cellules 

pour les modèles Kr-SC, MT-SC et SC-SC 
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Figure AIII.5 : contraintes internes microscopiques longitudinales au niveau des parois pour 

les modèles Kr-SC, MT-SC et SC-SC 
 
Bien que l’état mécanique au niveau mésoscopique soit similaire pour les différents modèles, 
on constate à l’échelle inférieure, des distributions très différentes d’un modèle à l’autre. 
 
 
Evolution des contraintes internes 
 
Dans ce paragraphe, nous avons testé la capacité des quatre modèles à suivre l’évolution des 
contraintes internes suivant trois plans cristallographiques (220), (200) et (111). Les résultats 
de simulations ont été comparés aux données expérimentales obtenues par diffraction des 
neutrons. Nous avons utilisé les mêmes résultats présentés au paragraphe I.3.7.5.2. Nous 
précisons qu’on ne cherche pas à valider les modèles avec ces données expérimentales. Nous 
ne cherchons qu’à comparer les approches entre elles. 
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Les quatre modèles arrivent bien à reproduire, le comportement du plan cristallographique 
(220) (figure AIII.6) malgré le nombre peu important (et insuffisant) de cristallites utilisé. 
 
La figure AIII.7 présente l’évolution des contraintes internes suivant le plan cristallographique 
(200). Les quatre modèles n’arrivent pas à simuler la partie de transition et la partie plastique. 
Néanmoins, le modèle Kr-SC est le plus proche des résultats expérimentaux. A 0,5 % de 
déformation totale, l’écart relatif est de 12 % et à 3 % l’écart relatif est de 23 %. Comme nous 
l’avons vu au chapitre I (section I.3.7.5.2), ce plan pose des difficultés pour les comparaisons 
avec les modèles d’homogénéisation [Clausen et al. 98]. Nous pourrions améliorer nos 
résultats de simulations en optimisant les paramètres du modèle et en prenant plus de grains. 
 
La figure AIII.8 donne l’évolution des contraintes internes suivant le plan cristallographique 
(111). Comme dans le cas du plan (200), le modèle Kr-SC est le plus performant parmi les 
approches utilisées pour le jeu de paramètres choisi. Si on tient compte des barres d’erreur 
expérimentales, ce modèle arrive quasiment à reproduire l’évolution des contraintes internes 
du plan (111). Les approches SC-SC et MT-SC donnent les plus grands écarts avec les 
données expérimentales. A 3 % de déformation, l’écart relatif est de 17 % pour le modèle 
MT-SC. 
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Figure AIII.6 : courbes expérimentale [Clausen et al. 98] et simulées des déformations 

internes élastiques pour le plan (220) en fonction de la déformation macroscopique 
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Plan (200)
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Figure AIII.7 : courbes expérimentale [Clausen et al. 98] et simulées des déformations 

internes élastiques pour le plan (200) en fonction de la déformation macroscopique 
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Figure AIII.8 : courbes expérimentale [Clausen et al. 98] et simulées des déformations 

internes élastiques pour le plan (111) en fonction de la déformation macroscopique 
 
 
Discussion 
 
Une étude comparative des approches développées durant ce travail de thèse a été effectuée. 
Les résultats sont satisfaisants pour les quatre modèles aux échelles macro, méso et 
microscopique. Les quatre modèles donnent les mêmes résultats à l’échelle macroscopique. 
Malgré un choix de paramètres proches, les approches à double transition d’échelles 
présentent une distribution des états mécaniques à l’échelle microscopique (cellules et parois) 
différente. Cette dispersion peut s’expliquer, d’une part, par l’écrouissage non local qui 
influence le comportement des cellules et des parois ainsi que celui des grains. Ce qui permet 
aux grains d’avoir des comportements très différents. D’autre part, cette différence s’explique 
par des lois de localisation différentes d’un modèle à l’autre. 
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L’approche Kr-SC permet d’avoir de bons résultats en terme de contraintes internes élastiques 
suivant les trois plans cristallographiques analysés (220), (200) et (111). Les résultats de 
simulations sont proches des résultats expérimentaux pour le jeu de paramètres choisi. Il sera 
intéressant d’optimiser nos paramètres pour voir si nos modèles arrivent à expliquer 
(contrairement aux approches classiques) le comportement au niveau du plan (200). 
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Annexe IV : 
Diffraction des rayons X : erreurs géométriques 

 
 
 
Les échantillons étudiés présentent une particularité les distinguant des échantillons 
couramment utilisés en analyse par DRX. Ceux-ci sont généralement considérés comme plans 
ou quasiment plans, or dans notre cas la courbure de la surface n’est pas sans effet sur 
l’intensité des pics de diffraction recueillis. 
 
Texture 
 
Bunge [Bunge 82] a décrit les types de corrections géométriques à réaliser sur les intensités 
expérimentales (géométrique, défocalisation, absorption). Il a noté que la correction 
géométrique pour un échantillon plan doit tenir compte de la partie du faisceau incident 
touchant l’échantillon. Dans le cas d’un échantillon cylindrique, la correction géométrique 
dépend également de sa courbure, de l’angle ψ et de l’angle de rotation azimutal. Il faut donc 
trouver une fonction G(ψ, φ) qui permette de corriger l’intensité du pic de diffraction. 
 
Nous allons reprendre ici le modèle proposé par Guillén et al. [Guillén et al. 99] de cette 
fonction G(ψ, φ). Autour du point d’incidence des rayons X, on considère un élément de 
surface de l’échantillon dS suffisamment petit pour être considéré comme plan. Si on 
considère un élément de volume dv = dS dz situé à une profondeur z, la distance parcourue 
par un rayon incident dans l’échantillon est l i = z/cos ωi, où ωi représente l’angle entre un 
rayon incident et la normale à l’échantillon en ce point (ωi < π/2). De la même façon, pour le 
rayonnement diffracté, la distance parcourue est ld = z / cos ωd, où ωd est l’angle entre la 
normale à l’échantillon et le rayon diffracté. Pour cet élément de volume, l’intensité émise est 
affectée par le facteur d’absorption exp[-µ(l i+ld)], µ étant le coefficient d’absorption linéaire 
du matériau pour une longueur d’onde donnée du rayonnement X. Si I0 est l’intensité du 
rayonnement incident dans sa section dSi, la puissance diffractée est [Guinier 64] : 
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 (AIV.1) 

 
où L0 est une constante (pour un angle de Bragg θ et une longueur d’onde λ donnés)  
et dSi = cosωi dS. 
 
Par intégration analytique sur toute la profondeur (z allant de 0 à ∞ ), on obtient la puissance 
diffractée par un rayon dP : 
 

( ) ( )[ ]∫
∞

+=
0

dii00 ll -exp dz dS cos LI  dP µω/  (AIV.2) 

 
Ce qui donne : 
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Avec la méthode de lancer de rayons, nous calculons la puissance diffractée totale pour une 
orientation (φ, ψ) donnée en additionnant numériquement la puissance diffractée par les Nr 
rayons formant le faisceau incident : 
 

( ) ( )

( ) ( )j
1

j

1
jS

L

I
jP

di

i

0

0

ωω

ω
µ

∆∆

coscos

cos

+
=  (AIV.4) 

et  

∑
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=
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Comme ωi et ωd dépendent de ψ et φ, et comme P=P0 G(ψ, φ) on obtient : 
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∑m est le coefficient de normalisation pour avoir Pmax=1. D’après l’expression de G(ψ, φ), 

il est évident que ce facteur dépend de l’orientation de chaque élément de surface de 
l’échantillon, et par conséquence de la géométrie de celui-ci. 
 
Une surface cylindrique de rayon RT décrite avec les coordonnées cylindriques (µ, RT, ZT) 
dans un système de référence xyz peut être définie par des coordonnées (XT, YT, ZT) (figure 
IV.1) : 
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Figure AIV.1 : diffraction des rayons X sur une surface cylindrique. Cylindre en position 

horizontale. L’axe φ est perpendiculaire à la surface de l’échantillon. L’axe ψ se trouve dans 
le plan de diffraction et il est perpendiculaire à la normale de la surface du tube 

 
 
Pour un angle de déclinaison ψ (l’axe ψ est dans le plan de diffraction et perpendiculaire à la 
normale de la surface de l’échantillon) et un angle azimutal φ (l’axe φ est parallèle à l’axe y 
dans la figure AIV.1), les coordonnées s'écrivent : 
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rψ et rφ sont les matrices de rotation pour ψ et φ. 
 
Le faisceau de rayons X est également assimilé à un cylindre, composé d’un ensemble de 
rayons, décrit chacun comme un droite d’équation : 
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RF étant le rayon du faisceau au centre du goniomètre. Comme le faisceau est incliné d’un 
angle θ par rapport à l’axe (OZ), l’équation d’un rayon X devient alors : 
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où rθ est la matrice de rotation pour l’angle θ. 
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Le point d’impact d’un rayon X sur le cylindre est déterminé par la résolution du système : 
 

FT CrCrr θϕψ =  (AIV.11) 

 
Pour déterminer les coefficients de correction il faut également savoir si le rayon incident est 
diffracté. Pour que cela soit vérifié, l’angle ωd doit être inférieur à π/2. Un rayon donné n’est 
pris en compte dans le calcul des coefficients qu’après avoir vérifié l’inéquation ωd>0, avec : 
 

[ ] θϕµθψµψϕµω cossinsinsincoscossincossincos      d −+−=  (AIV.12) 

 
Tenant compte de l’ensemble des rayons du faisceau, nous obtenons les coefficients de 
correction pour chaque direction (ψ, φ). 
 
Pour obtenir un résultat stable, et en tenant compte de nos conditions expérimentales, 
diamètre du faisceau incident au centre du goniomètre (1mm), le nombre minimal de rayons à 
considérer est de Nr=10000. Les coefficients obtenus sont normalisés pour avoir une intensité 
maximale égale à 1. 
 
Il est à noter que cette correction géométrique présente un renforcement trop important de 
l’intensité dans les zones extérieures (valeurs élevées de ψ) [Guillén 98]. C’est pour cela que 
nous avons appliqué les valeurs pour ψ = 0° (figure AIV.2) à toutes les valeurs d’inclinaison. 
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Figure AIV.2 : évolution du cœfficient de correction géométrique en fonction de l’angle φ 

pour ψ = 0° pour les plans (111) (rayon du cylindre de 10 mm) 
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Résumé 

Du fait de l’optimisation des structures, la mise en forme des matériaux nécessite des trajets 
de chargements dits complexes avec une sollicitation pouvant évoluer continûment lors du 
chargement. Ces processus, très contraignants pour le matériau, sont limités par l’apparition et 
le développement d’instabilités plastiques et/ou d’endommagement. Les approches 
mécaniques déductives basées sur des transitions d’échelles constituent des outils de 
compréhension pertinents. Nous avons développé des modèles à double transition d’échelles 
(de la cellule au grain et du grain au polycristal) qui ont permis de rendre compte du 
comportement réel des matériaux lors de chargements complexes (effet Bauschinger). Cette 
double transition d’échelles a été assurée par plusieurs types de schémas : autocohérent, 
Kröner ou Mori-Tanaka. L'hétérogénéisation intragranulaire est mise en évidence par un 
écrouissage non local, qui est représenté dans le cas d'une description biphasée de la structure 
cellulaire de dislocations. Des résultats numériques et expérimentaux (essais mécaniques, 
diffraction des rayons X) satisfaisants ont été obtenus sur des matériaux de symétrie cubique 
(Al6060 et acier 316L). 

Mots Clé 
Essais mécaniques, diffraction des rayons X, plasticité, transition d’échelles, dislocations, 
écrouissage non local. 

Abstract 
Metal forming may often involve intense forming sequences, leading to large strains and 
severe strain path changes. These processes, very constraining for material, are limited by the 
appearance and the development of plastic instabilities and/or damage. Deductive methods 
based on strain mechanisms and scale transitions constitute relevant tools for a better 
comprehension. Two-level homogenization approaches are developed for the 
micromechanical modelling of the elastoplastic material behaviour. At the microscopic level, 
the mechanical behaviour is described by different scale transition models like self-consistent, 
Kröner or Mori-Tanaka. The grain is considered as a two-phase material: dislocations walls 
(with high density dislocation) and cells (with low density dislocation). The intragranular 
heterogeneities are highlighted by a non-local work-hardening, which is linked to the two-
phase description. Correct agreement is observed between simulations and experiments (X-
ray diffraction, mechanical tests) results at the meso and macroscopic levels. 

Keywords 
Mechanical tests, X-ray diffraction, plasticity, scale transition models, dislocations, non-local 
work-hardening. 


