N

N

Influence des hétérogénéités intragranulaires sur le
comportement des matériaux métalliques sous
sollicitations mécaniques

Jamal Fajoui

» To cite this version:

Jamal Fajoui. Influence des hétérogénéités intragranulaires sur le comportement des matériaux mé-
talliques sous sollicitations mécaniques. Mécanique des structures [physics.class-ph]. Université de
Nantes (UNAM), 2008. Frangais. NNT: . tel-01801561

HAL Id: tel-01801561
https://theses.hal.science/tel-01801561
Submitted on 28 May 2018

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-01801561
https://hal.archives-ouvertes.fr

UNIVERSITE DE NANTES

ECOLE DOCTORALE

SciencesPour I'l ngénieur, GéosciencesArchitecture

ED 498

Année: 2008
These de Doctorat de I'Université de Nantes
Spé&ialité : Génie Mécanique
Présentée et soutenue publiquement par

Jamal FAJOUI

Le 03 decembre 2008
a Saint-Nazaire - C.R.T.T.

Influence des hétérogénéités intragranulaires sur le
comportement des matéeriaux metalliques sous

sollicitations mécaniques

Jury:
Présidente : Mme Héléne DUMONTET Professeur, Université Paris VI
Rapporteurs : Mme Salima BOUVIER Maitre de conférences (HDR), Université Paris Xl
M. Xavier FEAUGAS Professeur, Université de la Rochelle
Examinateurs : M. Pierre Olivier RENAULT Maitre de conférences (HDR), Université de Poitiers
M. Ronald GUILLEN Professeur, Université de Nantes
M. David GLOAGUEN Maitre de conférences, Université de Nantes
Invité : M. Bruno COURANT Maitre de conférences, Université de Nantes
Directeur de thése : M. Ronald GUILLEN

Laboratoire :
Equipe :

Institut de Recherche en Génie Civil et Mécani@adj, UMR CNRS 6183
Etat Mécanique et Microstructure (ENIM

ED 498-19






Remerciements

Renmerciements

Cette thése a été réalisée au sein de I'équipe Etat Mécanique et Microstructure (EMM) de
l'institut de recherche en génie civil et mécanique (GeM). Elle c’est déroulée au Centre de
Recherche et de Transfert de Technologie de I'lUT de Saint-Nazaire et a I'Ecole Centrale de
Nantes.

Je tiens a remercier Monsieur Ronald GUILLEN pour avoir dirigé ce travail et Messieurs
David GLOAGUEN et Bruno COURANT pour I'avoir co-encadré ainsi que de la confiance et
de la patience gu’ils ont témoigné a mon égard pendant ces années.

Je remercie Madame la professeur Héléne DUMENTET, pour avoir accepté de présider le
jury de ma these, les professeurs Salima BOUVIER et Xavier FEAUGAS, pour avoir assumeé
la lourde tache de rapporter cette these et Pierre Olivier RENAULT pour sa participation au

jury.

Je remercie vivement Monsieur Pierrick GUEGAN pour son intervention dans la partie
expérimentale réalisée a I'Ecole Centrale de Nantes.

J'adresse également mes remerciements a Madame Marie-José MOYA HERNANDEZ qui a
contribué activement a la réalisation de cette these, ainsi qu'a Madame Francoise HATE et a
Madame Sabrina SAMSON qui ont veillé a son bon déroulement.

Je remercie tous les membres de I'équipe EMM™ Minnick PERRONET et MM.
Frédérique JACQUEMIN, Pascal CASARI, Sylvain FREOUR, Samuel BRANCHU, Vincent
LEGRAND, Emmanuel GIRARD.

Enfin, je tiens a exprimer mes sentiments les plus chaleureux envers tous mes amis avec
lesquels j'ai traversé cette expérience pour leur soutien et pour les bons moments que nous
avons passé ensemble: A Abdellah LAAZIZI, Ziad YOUSSEF, Georges YOUSSEF,
Emmanuelle LACOSTE, Hussam ELCHEIKH, Er-rafa AZZAZ, Modou FALL, Elhadji
FALL, Mamadou FALL, Rachid CHEDRA, Ismail ALANSARI, Khalil NAJEH, Ali
LAPSITA, Daoud PINTO, Najwa SIDQI, llham TAHIR, Marjorie ROYER, Amélie DANET,

un grand merci.

Cette these est dédiée a mes parents, mes soeurs et mes fréres pour leur soutient morale et
financier pour arriver a ce niveau d’étude. Une pensé spéciale a mes grand-meres pour tout ce
gu’elles ont fait pour moi.






SOMMAIRE

FaTi oo (8 TeiuTo] To =T U= = = RS 1
Chapitre | : Synthése bibliographiqUe ............uuuiiiiiiiiiiiiicee e 7
1.1. 1 0T 3o 1o PSSR 9
1.2, HEtErogeéneéités iNtragranUIAIrES ........cccuuviiiiiiiiiiiiiie e e e e e e e e e e eaeeeas 9
1.2.1. [ £ TST= 1 7= 11 [0 o 9
1.2.2. Glissement multiple NEtErOGENE ........ccooiiiiiee e 10
1.2.3. Microstructures de diSIOCAtIONS............uuuuiiiiiiiie e e e e e e 10
1.2.3.1. Cellules de diSIOCAtIONS ..........oeuuiiiiiiieiiie e 11
1.2.3.2. Evolutions de la structure de dislocations ................uuevviiiiiinieeeeeeeeeeeeeeeeennnns 12
1.2.3.3.  Vitesse de diSIOCALIONS ..........ooeviiiiiiiiiiiii e 14
1.2.3.4. Les facteurs influencant la structure de dislocations...............ccccccceeiiieenennn. 15
1.2.4. Microbandes de cisaillement ... 22
1.2.4.1. Microbandes de premiére generation .................uuueeiiiiiiieeeeeeeeereerreeeennnnnnnnnnns 22
1.2.4.2.  Microbandes de deuxieéme generation.............cccccviviiiiiiiiieiieeeeeee e e e 23
1.2.5. Bandes de CisaillemeNnt .........ccoooi i 23
1.3. 1Yo L= T1ST= 11T o RSP 23
1.3.1. Modélisation des précipités intragranulairesS...........cccceeeeeeeeevveeeeeeiiiiiceee e 24
1.3.2. Modeles POIYCIISLAIlINS .......eveiiiiiiiiie e 24
1.3.3. Méthode des ElEMENLS fINIS .......eeeviiieiice e 26
1.3.4. Méthode d’NOMOGENEISALION .......uuuiiiiiiiiiiiiiiiie e 27
0 70 s R [ 1o To [ [ £ PSRRI 27
1.3.4.2.  Principe d’homogénéiSation ..............uuueiiiiiiiiiiiiiieiiiiii e 28
1.3.5. MOAEIE UE SACKNS......ueeeiiiiei e 30
1.3.6. MOAEIE A TAYION ...t e e e e e e e e e e e e e eeeees 30
1.3.7. Modele aULOCONEIENT.........cooiiieeeeee e e e e e e e 30
[.3.7.1.  HYPOINESES ..ottt e e e e e e e 31
G T 7 o = 1S o 1 (= 3o [ 1o =V 32
[.3.7.3.  LOi 0'ECIOUISSAQE . .uuvuvrrriiiiiiiiiiiiiieeeee e e e e e e e e s ee sttt e e eeeaeaaaaaaeaaessasaaannnnes 34
1.3.7.4. Modélisation du comportement MacroSCOPIQUE .........cccevvveeeeereerrrernnnnnnnnennns 36
[.3.7.5.  RESUIALS NUMETIQUES......ciiie e s 37
S @0 o od U1 o] o a7
Chapitre Il : Modélisation élastoplastique du comportement des matériaux cubiques............ 51
e O {1 o o 3o o) SR 53
[1.2.  Modeéle Kroner-AULOCONEIENT ..........uviiiiiiiiiiee et e e 55
[1.2.1.  Transition d’échelle MiCro-meésoSCOPIQUE ........ccceeviiiiiiiieiiiiiiecee e e e e e e 55
11.2.1.1. Expression des déformations des cellules et des parois..............cccvvvvneee. 55
11.2.1.2. Evolution de la densité de dislocations ..............coovvvvvveiiiiiiiiiiii e, 56
11.2.1.3. ECTOUISSAQE .. ..o iiieieiieetei e e e e e e e e e e 57
11.2.1.4. Loi de comportement non local pour le monocristal..........ccccceeeeiveeeeeeen... 59
11.2.1.5. Taux de gliSSEMENT........coo i e 61
11.2.1.6. Contraintes d’ordre dEUX .........ccceieeiiiiieeeeeiiirr s e e e e e e e e e e e e e e 62
11.2.1.7. Fraction VOIUMIQUE ......coooiiiiii e 63
11.2.1.8. Réorientation deS graiNS ........cceieeiiieeeeeeee et e e e e e e e e e e e e e eeeeeeeaaanen 64
11.2.2.  Transition d’échelle ME&SO-MACIO ...........uuuuiiiiiiiiiiiiieeeeee e 65

[1.2.3. Decharge €lastiQUeE ..........ccooiiiiiiiiiiiieiiiis e et e e e e e e e e e e eeeees 65



[1.2.4. RESUIALS NUMETQUES.....citiiiiiieeeeeeeeeie ittt e et e a e e e e e e e e e ae e e s s s s ssnnsbenbeeeneeeeees 66

11.2.4.1. Comportement mécanique en chargement monotone .............cccceeevvevvnnns 66
11.2.4.2. Influence de a SCISSION CHLIQUE .......cooiiiiiiiiiiiiiiieee e 68
11.2.4.3. Influence de la densité de dislocation initiale des parois ..........cccccccvvveeee 69
11.2.4.4. Influence de la fraction VOIUMIQUE.........ccoovviiiiiiiiii e 69
11.2.4.5. Influence du parametre d’écrouisSage.d........ccevvvvevreevevrveriniiiineaeeeenn 71
11.2.4.6. Influence du paramétre de la fonctioh.............ccoovviiiiiiiiiii, 71
11.2.4.7. Influence du libre parcours MOYeN ............ooovviiiiiiiiiiiii e 72
11.2.4.8. Influence de la distance d’annihilation yC............ccoevvvvviiiiiiiiiii e, 73
11.2.4.9. Influence de la morphologie de la microstructure de dislocations........... 74
11.2.4.10. Influence des contraintes intragranulaires...........cccceeeeeeieeeeeeeeeeeeeeeeeeeinnnnns 76
[.2.5.  CONCIUSION .. ..o e e e e e e e e e e e e e as 77
[1.3.  Modéle AutoCOhErent-AUtOCONEIENT .. ...ttt 79
11.3.1.  Transition d’échelle MICrO-MESO0..........cccvviieiiiiiiiiiiieeeee e 79
11.3.1.1. TauX de gliSSEMENT & ... e 79
11.3.1.2. Contraintes d’ordre dEUX :......ccoooii i 82
[1.3.2.  Procédure de CalCUI ............eeeviiiiiiiiiiiii e 83
[1.3.3.  RESUIALS NUMETIQUES......ceiiiiiiieeeeeee ettt e e e e e e e e e e e e e e e e e s s snnnbbrbeeeeeeeeees 85
11.3.2.1. Simulation d’'un MONOCHISTAl ...........uuiiiiiiiiiiiii e 85
11.3.2.2. Simulation d’un Polycristal .............oeuiiiiiiiii 89
[1.3.4.  CONCIUSION ...ttt e e e e e e e e e e e e e e e e e e s e e 91
II.4.  Modeéle Mori-Tanaka-AutOCONErENt ...........cooiiiiiiiiiiiee e 92
[1.4.1.  Présentation du MOUEIE ..o 92
[1.4.2. RESUIALS NUMETQUES......citiiiiieeeeeeeie ettt et e e e e e e e e e e e e s e e e s s s ssnnsbebrneeeeeeeees 93
11.4.2.1. Simulation du comportement mécanique de monocristaux de fer ........... 94
11.4.2.2. Simulation du comportement mécanique d’un polycristal...................... 96
[1.4.3. CONCIUSION ...ttt e e e e e e e e e e e e e e e e e s e s aaaes 98
I.5.  Modéle Peeters-AUtOCONEIENT ..........uuuiiiiiiiiiiiiei e e e e e e e e e e e e e e e 99
1R 700 S {11 (0 To [ [ i [0 IO PPPPPRPPP 99
[1.5.2.  Présentation du MOUEIE .........cooiiiiiiiiieeeee e 99
11.5.2.1. Echelle microscopique : structure de dislocations ...........c.cccccvvvvvviiiinennn. 99
11.5.2.2. Echelle MESOSCOPIGUE ........ueieiiiiiiiiiiiiiiieee e 103
[1.5.3. RESUIAS NUMETIQUES......ceeeiiiiiiiiiiiaee et e e e e e e e e e eeeeeeeeeeaetaansn s s e e e e aeeaaeeaaeeeeeennnnnes 105
11.5.3.1. Chargement MONOTONE .........ouvuiiiiiiiiiai e 105
11.5.3.2. Chargement COMPIEXE ........ccoviiiiiieeeieere e 108
[.5.4.  CONCIUSION . ..ot e e 108
Y o o Tod 11153 o] g e [V o g = o (= 110
Chapitre Il : Présentation de I'étude expérimentale............cccccvveeeeeeeeiiiiiiiiciieeeeeeee e 113
0 O | Vi (o To 18 o £ o ] o [P PP PP 115
1.2, Présentation deS MAaEIIAUX .........uuueiiiiiiiiiieeeeeeeeiiieisisiiirrerrreeeereeeeeaeaeeaaaaasassaanannnes 115
[1.2.1.  AcCIer iNOXydabIle ..........ooooiiiiiie e e e e e e 115
11.2.2. AIUMINIUM 6060 .......cooiiiiiiiiiiieee e e e e e e e e e e ees 116
1.3, ESSAIS MECANIQUES ....uuuuuieeieeeeeeeeeeeeeeeeeeettetts s s s s s e e e e e aaaaeeeeeeeessasssnnaaaaaaeaaaaeeaaeeeees 117
1.4, ContrainteS RESIAUEIIES ........uuiiiiiiiiiiiiiiieeee e e e e e e e e e e e e e e 118
I R B = {1 11 £ o PP PPPRPPPPPPPR 119
l11.4.2. Méthodes d’'analyses des contraintes résiduelles ..........cccccceeeeeeiiiiiiicccninnnnee, 120
[11.4.3. DiffraCtioNs d@S raYONS X.....ciiieeeieeeiieiei e e e e e e e e e e e e e e e e eeree s 121
R 20 A o1 o] o1 SRR 121

11.4.3.2. Pic de diffraCtion ..c..eeeeee e e 122



111.4.3.3. Détermination des contraintes résiduelles par DRX ...........ccccoecvvvvnnnnee. 123

[11.4.3.4.  Conditions eXperimentales .............coevuvuuiiiiiiiiiiiiee e 129
[11.4.3.5.  Texture cristallographiqUe............ccooiiiiiiii e 134
o TR @0 o Td 1113 [0 o S PURUR 135
Chapitre IV : RESUItatS @XPEMENTAUX ......uuuuiriiiiiiiiiiieeeeeeeeeieeesesieiirrrrreerrreeeeeaeeeeeaaassasannnnes 137
Y A {11 o o 3o 1o o SRR 139
[V.2. ESS@IS MECANIGUES .....uuuiiiiiiiiiiiiiiitteeeeeeaaeaaaasasasiabaeeaeeeeeeeeeaaaaaaaaaaaaessaaaaansnnssnrernseeees 139
IV.2.1.  ACIEr INOXYAADIE .....ueiiie it e e e e e e e 139
IV.2.1.1.  Chargement MONOTONE ..........uuuuuuuiiiiiieae e e ee e e e e eeeeeeeeeeib e e e e e e e e 139
IV.2.1.2.  Chargement COMPIEXE ........ccooviiiieiiiiiiiiieie e 143
IV.2.2.  Alliage d’aluminiUm .......ooeiiiiiiii e e e e e e e eeeeeaeennnees 146
IV.2.2.1.  Chargement MONOTONE ..........cuuuuruiiiiiiiiee e e eeee e e e e e et e e e e e aaaaes 146
IV.2.2.2.  Chargement COMPIEXE ........ccooiiiiiiiiiiiiiiiiiee e 149
IV.3. Analyses des contraintes réSiduelles ..............ovuuveeiiiiiiiiiii e 151
IV.3.1. Acier inoxydable austénitique (AISI 316L) ........ccverviiiieiieeeeiiiiiieiiiiiiiieeee 152
IV.3.2.  Alliage d’aluminiUm .......ooeumiieiiiiiiees e e e s s e e e e e e e e e e e eeeeeeaeennnnes 157
IV.3.2.1. Contraintes [ongitudinales............coooiiiiiiiiiiiiiii e 158
[V.3.2.2.  CONraintes traNSVEISES .......cceeeieeeeeeiiiiiiiiesa s s e e e e e e e e e e e e e eeeeeeaaeeaennn s 162
AV S O o] [ [§ ] (o] o F SO 164
Chapitre V : Confrontation expériences - modélisation..............ccovvvvveviiiiiiiiiiiiiiee e eee e, 167
LY 25 S [ 011 Yo [ To{ 1 o] o ST TR 169
V.2.  Comportement MECANIQUE..........uuuuurreeniiiaeieeeeeeeeeeeeeeeeeessnsnnnnsaaaeeaaaaaeaeeerreesemmnnnnns 169
V.2. 1. ATUMINIUM Lo e e e e e e e e e e et e e e e e e e b e e e eeeanaans 169
V.2.2.  ACIEr INOXYAADIE ... e e e e e e e e 173
V.3.  Deéformations réSidUEIIES ..........oooiiiiieee e 176
RV 0 I LN 11 o 11 ] T o S PPPRRRR 178
V.3.2.  AcCIer iNOXydabIe ... 180
[V S O o T od 1] o o U 183
Conclusions gENErales et PEISPECLIVES ......cccccuuiriiiiiiiiiiiieieee e e e e e e e e e e e s s s s ereaeaaaaaaaeeas 185
=] (= = o = U 191

F N 1 LS00 203






Introduction générale






Introduction générale

L’avancement technologique et la compétitivité des entreprises exigent la conception, la mise
en ceuvre et le suivi de systémes de plus en plus complexes, ayant une réelle valeur ajoutée.
Dans ce cadre, la maitrise des propriétés des matériaux est indispensable pour élaborer une
structure donnée. Les diverses méthodes de fabrication et de mise en forme peuvent étre
génératrices de transformations structurales influencant fortement le comportement des
matériaux métalliques. Ainsi par exemple, les métaux peuvent servir a fabriquer des structures
tridimensionnelles a parois fines par pliage ou emboutissage, ce qui implique de grandes
déformations plastiques. Ces processus, tres contraignants pour le matériau, sont limités par
I'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 a 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)
guand le matériau est soumis a des sollicitations mécaniques. Par conséquent, elle influe
grandement sur les propriétés des matériaux et ne peut pas étre négligée. L'étude du
comportement des meétaux nécessite une bonne compréhension et une maitrise des
phénomenes physiques mis en place lors de la déformation.

Des modeles polycristallins introduisent des entités aux échelles trés diverses: atome,
molécule, grain, inclusion, ..., outil et piéce. Pour une majorit¢ de modéles, une analyse
considérant un comportement moyenné sur I'ensemble du systéme isolé, a I'échelle du
systeme, est suffisante. Cependant, certaines pieces, sur lesquelles des problemes apparaissent
a cause des nouveaux procédés d’élaboration, nécessitent une analyse plus fine avec une prise
en compte du couplage fort entre le comportement des entités a I'échelle inférieure (échelle
microscopique) et la réponse globale du systéme (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 I'état mésomeécanique résiduel d’'un matériau hexagonal
a partir de ses mécanismes de déformation cristallographiques et de sa texture, puis d’'en
déduire les conséquences sur son comportement meécanique macroscopique ou pseudo-
macroscopique. Cette modélisation est couplée aux résultats de diffraction des rayons X.
Cette approche permet I'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 fidelement le comportement des matériaux soumis a des grandes
déformations, en mettant en évidence les mécanismes responsables de la déformation.
Cependant, les modéles développés nécessitent d’étre confortés afin de mieux prendre en
considération les mécanismes locaux a l'intérieur du grain, qui contribuent de maniere non
négligeable aux résultats macroscopiques.

Les transitions d’échelles peuvent étre effectuées avec différents modeéles. Ainsi, ont vu le
jour, successivement, les modeles de Sa8@Hs 28] et de TaylorTaylor 3§9. Afin

d’obtenir une évaluation réaliste du comportement interne du polycristal, déformé de maniere
élastoplastique, s’est ouverte une voie nouvelle avec le modéle autocohérent. Ce schéma s’est
révélé étre un outil puissant et performant d’un point de vue numétigpieski et Berveiller
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89]. Ainsi, il a éteé utilisé avec succes 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 I'évolution de la microstructure intragranulaire d’'un matériau métallique, que ce
soit en trajet monotone ou complexe.

Notre travail de thése a pour but de développer des modéles micromécaniques capables de
prédire et d'analyser le comportement mécanique a différentes échelles en chargement
monotone ou sequentiel.

Par conséquent, nous nous intéressons plus particulierement a la modélisation du
comportement des matériaux cubiques en trajets monotones et complexes a 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 a grandes
distances et sont fortement relices a la sollicitation mécanique appliquée (forme et

orientation).

La prise en compte du phénomene d’hétérogéneéisation intragranulaire, due a la mise en place
d’une structure de dislocations hétérogene, rendra nos modéles plus réalistes et plus pertinents
dans le cas de chargements complexes. Cette hétérogénéité est introduite a travers des
approches de double transition d’échelles dont I'échelle de départ est la structure de
dislocations et I'échelle d’arrivée est le polycristal en passant par I'échelle mésoscopique
(grain). Cette double transition d’échelles a été assurée par plusieurs types de schémas :
autocohérent, Kroner ou Mori-Tanaka.

Un autre type de modele, basé sur le couplage entre la méthode autocohérente et la
modélisation monocristalline, a été étendu. En effet, nous avons développé une modélisation a
I'échelle intragranulaire s’inspirant de travaux antérieBeefers et al. 02]. La description de

la microstructure intragranulaire et de son évolution reposent sur I'observation expérimentale
de structures de dislocations particulieres présentes dans des grains de structure cubique.
Ensuite, ce modéle intragranulaire est introduit dans le modele autocohérent afin de réaliser
une transition d’échelle.

Pour valider et alimenter les modeles développés, des matériaux de type industriels cubiques a
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 rdles 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 cing chapitres. Le premier chapitre est une synthese bibliographique
sur les différents mécanismes de déformation élastoplastique dans les matériaux cubiques.
Une présentation des différentes hétérogénéités intragranulaires et les modéles associés y sont
€galement présentes.
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Le chapitre 1l décrit les approches d’homogénéisation retenues pour rendre compte du
comportement mécanique des matériaux cubiques. Le lecteur y trouvera les premieres
validations de nos modeéles: des simulations numériques validées par des résultats
expérimentaux issus de la bibliographie.

Dans le chapitre 1ll, 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
gu’une premiére analyse de ceux-ci.

Le chapitre V expose et commente une premiére confrontation entre expériences et
simulations. Les lois de comportement mécaniques y sont validées par nos modeles. Les

déformations résiduelles calculées a partir de nos modeles 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 I'analyse du comportement des matériaux, en prenant en
considération d’autres phénomenes physiques que ceux du présent travail.
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Chapitre | : Synthese bibliographique

[.1. Introduction

Dans ce chapitre, nous présenterons, de maniére non exhaustive, les différents mécanismes
responsables de la plasticité cristalline. Ceci permettra d’introduire la notion d’hétérogénéités
intragranulaires qui traduit 'ensemble des défauts présents au sein des grains (dislocations,
lacunes, cavités, précipités, etc.). Plus spécifiquement, nous nous intéresserons, dans le cadre
de ce travall, a la mise en place et a I'évolution des microstructures de dislocations au cours
de la plasticité. Le but est de mieux appréhender le réle et linfluence de ce type
d’hétérogénéités sur le comportement global du matériau métallique. Pour cela, I'origine et
I'évolution des structures de dislocations seront étudiées dans le deuxieme paragraphe du
chapitre. La modélisation du comportement mécanique des matériaux meétalliques tenant
compte de ces microstructures fera I'objet du troisieme paragraphe. L'accent sera mis sur les
meéthodes de transition d’échelles comme le modele autocohérent. Ceci permettra de définir
un cadre de modélisation adapté a cette problématique. A la lumiére de ces différentes
présentations, nous fixerons les principaux objectifs de ce travail.

[.2. Hétérogéneités intragranulaires
1.2.1. Présentation

L’ensemble des défauts des grains peut étre exprimé par le terme « hétérogénéité
intragranulaire ». Cette présence d’hétérogénéités est un probléeme 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 progrés 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 :

= |es lacunes qui se traduisent par I'absence d'un atome. L'agglomération des

lacunes conduit a la formation d'amas de défauts de type boucle de dislocations ou de

cavités en présence de gaz.

= Les défauts interstitiels dus a 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

meécaniques du matériau. Elles sont issues de I'élaboration.
> Les défauts linéaires (dislocations) : le glissement multiple hétérogéne (subdivision des
grains en différentes zones a glissement multiple homogéne), 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
phénomenes 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 systemes de déformation (glissement et/ou
maclage) notammenPfoust 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 donnédignaelad 1l ci

dessous.

> Les précipités : imperfections cristallines volumiques correspondant a 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 a des composés
définis.

zones de glissement plastique
hétérogéne & lintérieur d un grain

atome B -~

untersiitiel lscune de B
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solution QI‘IIEHELH—CE)QS o O © O
urershitielle O 0 0
e

| -

L |
céfnuts danbspie |

| = ."-’-.
P V. o
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Figure 1.1 : différents mécanismes responsables des hétérogénéités intragranulaires

1.2.2. Glissement multiple hétérogene

Durant la déformation plastique, les systémes 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 a l'intérieur des
grains Rey 88]. L'origine de cette hétérogénéité est liée a la désorientation relative du réseau
cristallin au passage des joints de grains. Les différents systemes 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 systemes (généralement en glissement simple).
Contrairement aux joints de grains fixes par rapport a la matiere, les frontiéres entre les zones
de glissements sont mobiles et évoluent au cours de la déformation plastique.

Les contraintes internes relatives au glissement plastique sont difficiles a évaluer mais on peut
les estimer du méme ordre de grandeur que les contraintes d’ordre deux (suivant le classement
de la diffraction des rayons XMacherauch et al. 73]). Les conséquences sur le
comportement semblent négligeables par rapport a d’autres hétérogénéités intragranulaires
telles que les cellules de dislocations.

[.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. Aprés
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avoir défini les cellules de dislocations liées a la déformation plastique, nous nous
intéresserons a certains facteurs influencant celles-ci tels que la température, la taille des
grains et le type de chargement.

[.2.3.1. Cellules de dislocations

Lorsqu’'un matériau est soumis a un chargement au-dela de la limite élastique, une activité
plastique se met rapidement en place : elle est caractérisée par la création et le mouvement de
dislocations a l'intérieur des grains suivant les plans de glissement. Ces dislocations sont
définies par plusieurs parametres : la densité de dislocations, un vecteur de Burgers qui traduit
'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 a faible densité de dislocations limitées par des
zones a forte densité. Les sources de dislocations (Franck et Read, joints de grains) produisent
un grand nombre de dislocations mobiles, appelées dislocations primaires, sur le systeme de
glissement principalNlorris et Martin 84]. Les défauts ponctuels (n'ayant pas été éliminés

par le recuit) et d’autres dislocations génent la propagation des dislocatibogidky et

Sestak 83]. Ceci forme alors de petits amas de dislocations qui contribuent a I'écrouissage du
matériau Pollnow et al. 75]. Lorsque la déformation plastique augmente, les dislocations
primaires et secondaires (provenant de systemes de glissement moins actifs) peuvent se
déplacer librement seulement dans des zones non perturbées par la présence d'obstacles. Ce
processus conduit alors a la construction d’'une microstructure cellulaire de dislocations
constituée de zones a forte densité de dislocations (parois des cellules) et a faible densité de
dislocations (intérieur des cellulesfigire 1.2). Cette structure est caractérisée par une
fraction volumique de la pardj qui peut étre alors déterminée a partir de son épaiesgur

de sa longueur [figure 1.2) [Sahal et al. 06] :

fo= (1.1)

cellules \

/

parois

H0 nm

» }

Figure 1.2 : microstructure de dislocations d’un acier inoxydable 316L ; cellules et parois de
dislocationg Sahal et al. Op

Par MET, GaudinGaudin 02 a déterminé I'évolution moyenne de la fraction volumique de
zone « dure » dans un acier austénitique apres traction uniaxiale en fonction de la déformation
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plastiquef, est nulle au stade d’écrouissage |, augmente au stade Il. A la transition entre les
stades d’écrouissage Il et Ill (10 % de déformation), elle atteint une valeur maximale de
I'ordre de 40 %, ordre de grandeur similaire a celui obtenu pour le cuivre.

[.2.3.2. Evolutions de la structure de dislocations

Contrairement aux joints de grains qui sont des frontieres fixes par rapport a la matiere, la
microstructure de dislocations évolue au cours de la déformation plastique. Schmitt et al.
[Schmitt 86 Fernandes et Schmitt 83] ont observé que I'épaisseur des parois diminue avec la
déformation pour n’'importe quel chemin de déformation. Ces zones a 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 Mislidimi$ et

Martin 84] confirment cette observation pour un aluminium.

Schmitt Schmitt 8f constate également une évolution des dimensions des cellules de
dislocations : leur taille diminue avec la déformation plastique. La diminution de I'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 méme de la microstructure déja existante. Il y a
aussi un phénomene de réarrangement des dislocations dans les parois qui augmente avec la
plasticité : I'annihilation augmente car plus probable avec la plasticité. C’est le phénomene de
restauration dynamique. La stabilisation de la microstructure est obtenue généralement aux
alentours de 40 % de déformation plastique. Elle est liée a I'équilibre entre les mécanismes de
création et d’annihilation des dislocations.

L’évolution des densités de dislocations est tres différente entre l'intérieur des cellules et les
parois. La conséquence de cette hétérogénéisation intragranulaire est I'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 étre alors
assimilée en premiere approximation a milieu biphasé constitué d'une phase molle
(cellule) et d’'une phase dure (parois)ughrabi 83]. Ungar et alUngar et al. 84] et Ji et al.

[Ji et al. 93, par exemple, ont utilisé la technique d’analyse des profils de raies, obtenus par
la diffraction des rayons X, pour analyser les hétérogénéités liées a une forte densité de
dislocations. Les cellules et les parois ont des comportements mécaniques différents et ces
deux sous-structures peuvent étre analysées par diffraction des rayons X comme deux phases
différentes du matériau. Le principe de cette méthode est basé sur 'asymétrie d'un profil de
raie de diffraction. Les deux sous-structures conduisent a deux profils de raies d’autant plus
séparés que les contraintes y sont differentes. 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 aprés décharge étaient
de +40 et -17 MPa, respectivement, pour les parois et les cellules.

Feaugas Heaugas 99] a suivi I'évolution de la densité de dislocations, dans la phase dure
(parois) et la phase molle (cellules), durant la déformation plastighed’(in matériau
austénitique 316L lors d'un chargement monotone (traction). La densité initiale était
d’environ 16° m? dans des grains de taille moyenne deuSB Elle évoluait plus rapidement

dans les parois (20 ¥om?a =10 %) que dans les cellules (2,510 & =10 %). Dans
uneautre étude, Feaugas et Had{iBaaugas et Haddou 03] ont pu étudier I'influence de la

12
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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 auifipour I'acier 316L et de 18 a

168 um pour le nickel. Les auteurs ont remarqué que la densité de dislocations pouvait varier
suivant la taille des grains et I'état de la microstructure initiale du matériau. fsyurial.3

sont rassemblés les résultats issus de la bibliographie concernant l'influence de la taille des
grains sur I'évolution de la densité de dislocations pour I'aluminium, le cuivre, le nickel et
I'acier austénitique 316L. Quel que soit le matériau considére, '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, I'accroissement de la densité de dislocations est di au
stockage dans les parois de dislocations ayant traversé les cellules. Ce phénomeéne de
durcissement d'une région (parois) provoqué par la déformation plastigue dans une autre
région (cellules) correspond a utrouissage non loca[Muller 94, Muller et al. 94].
L’annihilation se produit essentiellement dans les murs de dislocations et correspond a
'annihilation des dip6les stockés, du fait de la structure dipolaire des phgoice (1.4),

poussée par les contraintes internes dans les murs. Elle se produit en fonction d’'une distance
critigue d’annihilation entre deux dislocations composant le dipdle.
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ligne de glissement

dislocation mobile
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Figure 1.4 : structures dipolaires des dislocations au niveau des parois

[.2.3.3. Vitesse de dislocations

Tabata et al.Tabata et al. 82T abata et al. 78] ont étudié la structure cellulaire présente dans

un monocristal d’aluminium en situation de glissements multiples. Ills ont observé des lignes
de glissement dans la structure cellulaire apparaissant indépendamment dans chaque cellule
(figure 1.5). lls indiquent aussi que la dislocation mobile nait a partir d'une source présente
dans la paroi, prend une courbure, augmente sa longueur en restant attachée a 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 a la
paroi opposée et aucune ligne de glissement ne se propage a une cellule voisine au travers de
la paroi figure 1.6). Leur conclusion est que le libre parcours moyen des dislocations
correspond exactement a la taille des cellules. De plus, une forme allongée des cellules
confére au libre parcours un caractére anisotrdigeré 1.7). D’apres Morris et Martin

[Morris et Martin 84, les dislocations peuvent traverser plusieurs parois avant de s’arréter si

le libre parcours moyen est plus grand que la taille des cellules. lls ont postulé cette remarque
dans le cas du fluage pour un aluminium. lls confirment néanmoins le mouvement plus rapide
des dislocations a I'intérieur des cellules.

La figure 1.8 présente I'évolution de la vitesse relative des dislocations dans la cellule (par
rapport a la valeur maximale) d’'un monocristal d’aluminidraljata et al. 82]. D’aprés cette

figure, on constate que la vitesse des dislocations augmente rapidement au début de sa
progression, puis décroit lentement avant d’atteindre la paroi opposée ou elle s’arréte, stoppée
par la forét de dislocations.

Figure 1.5 : lignes de glissement dans la structure cellulaire
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dislocations immobiles :
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dislocations mobiles
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Figure 1.6 : déplacement des dislocations dans les cellules
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Figure 1.7 : anisotropie du libre parcours moyen des dislocatidhnsplaroi plane
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Figure 1.8 : évolution de la vitesse d’une dislocation dans la cellidbéata et al. 82]

[.2.3.4. Les facteurs influencant la structure de dislocations

Dans ce paragraphe, nous présentons les meécanismes qui influencent directement le
comportement des dislocations : la température de déformation, le type de chargement, etc.
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* Température

La structure cellulaire de dislocations réagit differemment selon la température :

> Lorsque la température, a laquelle est produite la déformation d’'un matériau cubique
dépasse une température critiqug)( on observe la formation de la structure cellulaire
(cellule et paroi) décrite plus haut pour les matériaux cubiques. De nombreuses études
confirment cette observatiohdn et al. 92 uft 91,Keh et Weissmann 63]. Luftyft 91] a

défini la température critique ou de transition) (pour les métaux de structure cristalline
cubique centrée, comme le molybdéne, entreTo,&t 0,2T; (T; décrit la température de
fusion en kelvin du métal).

> Si la déformation plastique s’effectue a une température inférietgdarépartition

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 déformatioKim et al. 03,Mulders et al. 02]. Elle est plus faible lorsque la
température augmente.

Gaudin [Gaudin 02] a étudié I'influence de la température sur I'évolution de la densité de
dislocations dans les paroig,J et dans les cellulesa) en fonction de la déformation
plastique figure 1.9). Cette étude a été menée sur des éprouvettes d’'un acier inoxydable
austénitique 316L. Les expériences ont été effectuées a la température ambiante (300 K) et a
une autre température de 623 K. A la température ambiante, on observe une augmentation
globale des densités de dislocations au fur et a mesure de la déformation du matériau. A 623
K, I'évolution de la densité de dislocations dans les parois est linéaire en fonction de la
déformation avec une pente plus faible que celle obtenue a 300 K. La densité de dislocations
dans les cellules est caractérisée par une évolution linéaire jusqu’a 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 a la restauration dynamique.

3.0E+14 2.5E+15
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Z5E+14 1 |2.0E+15 +
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2 0E+14 4 /./ & 300K ! r
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Figure 1.9 : influence de la température sur I'évolution de la densité de dislocations dans les
cellules (a)et dans les parois (b) en fonction de la déformation plastgpuedjn 02]
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* Talille 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 (<<5@im), et la subdivision du grain en sous-domaines pour les grains de taille
plus importante (>5@im). Ces sous-domaines sont constitués de cellules de dislocations et ils
sont séparés les uns des autres par des murs de dislochtarser 92]. Ces derniers
accommodent les désorientations (de quelques degrés) causées par des activités plastiques
différentes. Ainsi, la déformation est plus hétérogene pour des grains de grande taille, comme
aluminium [Winther et Jensen 9AHugues 93, Hansen 90ensen et Hansen 90] ou le nickel
[Hugues et Nix 89], que pour des matériaux a petits grains. Ceci a pu étre mis en évidence
expérimentalement, par exemple, sur des acidmsillier 92, Rauch et Schmitt 88ernandes

et Schmitt 830ustau et Baudelet 77]. Lagure 1.10 présente l'effet de la taille sur les
microstructures de dislocations.

Plusieurs auteurs ont étudié les effets de la taille des grains sur I'écrouissage des matériaux
métalliques de structure cubique (316L et nickel) sous sollicitations monotones (traction) et
cycliques, uniaxiales et multiaxiales non-proportionnelldaddou et al. 04, Feaugas et
Haddou 03Feaugas 99Hansen et Huang 9&lavel et Feaugas 94)oquet 93Doong et al.

90, Doquet et Pineau 90Clavel et al. 89]. Des observations de I'évolution de la
microstructure ont été réalisées. La taille des grains joue un rdle important au niveau des
contraintes internes, du glissement dévié et de I'écrouissage des matériaux étudiés (densité de
dislocations) Yincent 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.

parois

grain>=50m grain<<50m

tnurs denges de

dislocations

Figure 1.10 : effet de la taille du grain

» Effet du chargement

L’objectif de cette partie est de voir I'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 I'orientation de ces structures
au type de chargement appligué : tractisvinther 08,Feaugas et Haddou 0&audin 02,
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Feaugas 99Liu et al. 93,Rauch et Schmitt 8% chmitt 86,Fernandes et Schmitt 83,
Libovicky et Sestak 8®ollnow et al. 75,Takeushi 70, Keh et Weissmann 63], cisaillement
[Gardey et al. 05Vincze et al. O5Nesterova et al. 01Rauch et Schmitt 89], laminage
[Winther 08, Hughes et al. 0Klemm et al. 02Liu et al. 98,Inagaki 89, Swann 63],
expansion équibiaxialeSghmitt 86,Fernandes et Schmitt 8®ustau et Baudelet 77] et
déformation planegchmitt 86, Fernandes et Schmitt 83].

o0 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 enchevétrements de dislocations
peuvent exister entre les parois. Les cellules observées présentent un angle d’orientation
(figure 1.11) de 35° pour un essai de laminage, de 0° ou 90° pour un essai de cisaillement et
un angle pouvant aller de 33° a 66° pour un essai de traction.

La figure .12 montre, a titre d’exemple, les différentes microstructures rencontrées lors des
essais de laminage, de traction et de fatigue oligo-cyclique d'un alliage a base de nickel
Inconel 600 Ji 03]. Ces observations ont été réalisées au MET sur des échantillons soumis a
différents taux de déformation plastique. A I'état initial, le nombre de dislocations est tres
limité (figure 1.12.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 homogéne. A un taux peu élevé, les dislocations ne se
distribuent pas de facon uniforme ; les arrangements cellulaires commencent a se construire
au fur et a mesure de 'augmentation de la déformation.

Les systemes de glissement actifs dans le grain ont une influence directe sur I'orientation de la
microstructure de dislocations. Les parois des cellules s’orientent quasiment parallelement (a
guelques degreés prés) suivant le plan du glissement le plus actif dans le grain. L’écart constaté
est d0 a linfluence des systemes de glissement secondaires au sein des cellules de
dislocations.

:- , = -_..-- .-_*
Figure .11 : orientation des cellules de dislocations par rapport a la direction du
chargement
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(c) laminage €,=47%

e PN

g) traction £,=33% (h) fatigue Agp = 0,64% (i) fatigue Ag, = 1,82%

Figure 1.12 : liste des différentes microstructures développées en traction, en laminage et en
fatigue oligo-cycliquedi 03] a différents taux de déformation plastique

o Expansion équibiaxiale

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

o Déformation plane

Dans le cas d'une déformation plane, les cellules de dislocations n'ont pas de forme
particuliere. D’aprés Schmitt et Fernande3chmitt 86, Fernandes et Schmitt 83],
I'orientation de la structure cellulaire peut varier entre 0° et 15° par rapport a la direction de la
déformation plane.

Les tendances décrites précédemment doivent étre néanmoins nuancées : I'évolution de la

microstructure dépend de I'orientation des grains par rapport a la direction de chargement. La
morphologie de cette microstructure peut étre tres différente suivant I'orientation initiale du
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grain liée a I'activation de mécanismes de déformation différents suivant les gvéinisefr
08, Winther et al. 00]

e Chargements complexes

Les développements technologiques actuels nécessitent de plus en plus de formes complexes.
Ainsi, I'élaboration de chaque piece industrielle passe par différents chargements, appelés
trajet complexe, chemin séquentiel ou changement de trajet, avant d’acquérir la forme désirée.
La maitrise des mécanismes des trajets complexes s’'avéere trés importante. Aprés avoir vu,
dans ce qui précede, 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 déforfigatien.(3) [Thuillier

92] :

A A
8] (4] .

/

: -
£ € £

a. Trajet continu b. Trajet Bauschinger c. Trajet dur
Figure .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 mémes conditions lors
d’'un chargement monotone. On retrouve quasiment les mémes systemes actifs lors du
deuxieme chargement. Ceci expligue notamment I'aspect continu de la réponse
macroscopique. Ainsi, la limite d’élasticité pour le second trajet est a peu pres égale a celle
obtenue a la fin du premier chargement. Le taux d’écrouissage est positif tout au long du
régime transitoirefigure 1.13.a). Par conséquent on ne trouve pas une grande différence entre
les microstructures du premier et du deuxieme chargement.

Il est important de signaler que lorsque la déformation du deuxieme chargement devient

grande par rapport a celle de la pré-déformation, le matériau semble avoir perdu la mémoire
de I'ancienne microstructure. Cette remarque est valable aussi pour les deux types de trajets
présentes 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 étre défini comme I'existence de différences entre la courbe
contrainte-déformation obtenue a partir d'un premier chargement dans un sens et celle
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obtenue a partir d'un deuxieme chargement dans le sens odmpse (.13.b). Il est
caractérisé paRauch 97Hasegawa et al. 86] :

» Une limite d’élasticité, pour le second chargement, réduite par rapport a celle du premier
chagement.

» La présence d'un plateau plus ou moins important suivant la pré-déformation pendant le
régime transitoire correspondant a un taux d’écrouissage proche de zéro. Ce stade peut étre
précédé ou non par un adoucissement du matériau sur un intervalle de 3 a 10 % de
déformation Beyerlein et Tomé 07].

» Souvent, un adoucissement permanent par rapport a la courbe d’écrouissage du premier
chagement est constaté au dernier stade lors du second chargement.

> Les systemes de glissement, activés lors du premier chargement, sont réactivés dans le
sens contraire dans le deuxiéme chargement.

L’influence du trajet Bauschinger sur la structure cellulaire est marquée par la dissolution de
la microstructure induite par le premier chargement. Aprés quelques pourcents de déformation
suivant le deuxieme trajet, les dislocations accumulées dans les murs par le premier
chargement sont sollicitées en sens inverse. Elles se liberent des murs et elles constituent, par
interactions, un nouveau mur de dislocations entre deux autres déja formés lors du premier
trajet. Ensuite, elles suivent le méme mode que pour un trajet monbagure (.14). La

phase de dissolution de la microstructure explique la phase de transition observée lors du
second chargement. La reprise d’écrouissage correspond a la reconstitution de murs de
dislocations qui auront une polarité opposée a celle du pré-chargement.
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Figure 1.14 : 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 durgigure 1.13.9. Ce type de chargement est caractérisé par :

> une limite d’élasticité plus élevée pour le deuxieme chargement que celle obtenue a 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 & 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 a
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la ruine du matériau. La capacité du matériau a adapter sa configuration de dislocations
dépend fortement de I'amplitude de la pré-déformation.

1.2.4. Microbandes de cisaillement
Au début de la déformation plastigue, 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 a une localisation de la

déformation plastique sous forme de microbanfigarg 1.15). HansenHansen 90] distingue
les microbandes de premiére et de seconde génération.

ShearDirection

microband

Tensile Direction

i‘Y' £ e
Flgure l. 15 mise en évidence des mlcrobandes a la fin d’'un essai de cisaillement a 10 %
apres une pré-déeformation en traction de 10B6yvier et al. 03]

[.2.4.1. Microbandes de premiére génération

En étudiant un monocristal de Fe-Si, Hiu[62] a pu définir une bande de déformation
d’épaisseur 0,21m séparant deux régions de faible densité de dislocations d’'un méme grain
ayant des orientations cristallographigues Iégérement différentes (3 a 4°) l'une de l'autre. Ces
microbandes sont favorisées dans les matériaux a gros dtainseln 92Thuillier 92]. Elles

naissent a partir des parois denses de dislocations ou des doubledHazarses [90].

Dymeck et Blicharski Dymeck et Blicharski 84] nomment « bandes de transition » des
bandes entre deux domaines d’'un méme 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 90Jensen et Hansen 9&uhlmann 89,Bay et al. 89,

Hansen et Wilsdorf 86] appellent les bandes décrites padti63], microbande de premiére
génération. Ces bandes jouent le rble de séparateur entre des régions appelées blocs de
cellules, déformées par un petit nombre de systemes de glissement. Elles ne sont pas toujours
paralléles a un plan de glissement.
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[.2.4.2. Microbandes de deuxiéme génération

Plusieurs auteursHugues 93Hansen 92Hansen 90Jensen et Hansen 90,] ont défini et
etudié les microbandes de seconde génération. Elles doivent leur nom au fait qu’elles se
superposent aux structures de dislocations déja existantes. Ces microbandes se présentent
comme une perturbation d’'une autre structure de dislocations issue, par exemple, d’'une preé-
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 Quh. Elles sont espacées de quelgues micrométres et sont
isolées les unes des autres par une structure de dislocations (cellugef 92]. Elles sont
paralleles entre elles et aux plans de glissement.

Avec l'augmentation de la déformation plastique, une deuxieme famille de microbandes peut
apparaitre dans un grain entrainant le cisaillement des microbandes anciennement activées. Ce
cisaillement montre bien le phénomene de localisation de la déformation dans la microbande.
Cette activité intense peut entrainer de graves répercussions sur I'échantillon car, si dans un
premier temps les microbandes de seconde génération s’arrétent aux joints de grains, elles y
créent des concentrations de contraintes qui peuvent conduire au cisaillement ddgjint [

et Hatherly 79] et a la formation de bandes de cisaillement.

[.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’ou la nécessité de
maitriser leurs meécanismes. Plusieurs auteurs se sont intéressés a ces bandes. lls les
définissent quasiment de la méme facon mais ils different sur I'explication de leurs origines :
une bande de cisaillement se défirttafherly et Malin 84 Malin et Hatherly 79] par une

forme planaire résultant plus de la géométrie de I'’échantillon et du procédé de déformation
gue 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 paralleles, ligne de
glissement, microbande, cellules allongées) est la principale source de bande de cisaillement.
Par contre, Déve et alDgve et al. 88] montrent par I'étude d’un monocristal de Fe-Ti-Mn

gue la bande de cisaillement est un assemblage de parois de cellules de dislocations paralléles
au plan de glissement, mais indépendant des microbandes. Inaggkikji 89] propose une
formation des bandes de cisaillement a partir des joints de grains. Korbel et Markial [et

Martin 86] affirment que la microstructure s’étale a travers tout le grain, se propage dans le
grain voisin et cela jusqu’a la formation d’'une bande de cisaillement.

[.3. Modélisation

Aprés avoir présenté les différentes microstructures de dislocations caractéristigues des
meétaux et leur évolution au cours de la déformation plastique, on s’intéressera dans ce
paragraphe aux différents modeles micromécaniques décrivant ces microstructures. Ceci
permettra alors de définir I'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 modeéles

prenant en compte la microstructure de dislocations ont été développés. Il existe plusieurs

types d’approches comme les techniques d’homogénéisation et les modéles basés sur les
éléments finis par exemple.

I.3.1. Modélisation des précipités intragranulaires

Les précipités intracristallins, noyés dans la matrice cristalline, ont fait I'objet de travaux de
Qiu et Weng Qiu et Weng 91] dans le cas de I'élasticité. lls 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 chercBaun®H et Lipinski 07,
Bonfoh et al. 03,Schmitt et al. 9 lls 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 ou le niveau de départ est I'échelle microscopique (inclusion+matrice) en
montant a I'échelle mésoscopique (grain) pour arriver aux caractéristiques meécaniques a
I'échelle macroscopique (agrégat polycristallin). Ils ont pris en compte les interactions entre
les dislocations et les précipités intragranulaires a travers une nouvelle description du
comportement élastoplastique du grain hétérogene. Différents auteurs cBeutiel et al.

08, Collard et al. 08, Peultier et al. 06] ont étudié les effets des précipités élastiques sur le
comportement des alliages a mémoire de forme (AMF). lls ont simulé l'influence d’un
précipité de Zr sur un monocristal de Cu-Zn-Al en utilisant le modéle de Mori-Tanaka.

1.3.2. Modeles polycristallins
De nombreux travaux théoriques ont été entrepris pour essayer de décrire le comportement de
la structure de dislocationSguzay 08, Viatkina et al. 07, Gloaguen et Francois 06, Peeters et

al. 01, Roters et al. 00Estrin et al. 98, Lemoine 95Muller 94]. Ces modéles peuvent étre
classés suivant deux grandes catégories :

> Les approches liées a la densité de dislocations

Ce type d’approche définit I'écrouissage du matériau et la contrainte d’écoulement en
fonction de variables internes liées a la densité de dislocations tdgtatkija et al. 07,
Peeters et al. 02Goerdeler et Gottstein 01, Estrin et al. 98iwatashi et al. 97]. Par
exemple, Peeters et aPdeters et al. 02] ont développé un modele basé sur des observations
expérimentales de I'évolution de la structure de dislocatibgaré 1.16) pour prédire le
comportement mécanique de matériaux cubiques centrés. Cette structure de dislocations a été
représentée par trois grandeurs :
= |a densité de dislocations statiguement stockées a l'intérieur des cellules,
modélisée par un scalaire pour I'ensemble des systémes ejomotée
» |a densité de dislocations immobiles stockées dans les murs de dislocations,
déinie sur la famille (110) et notég",
» |a densité de dislocations dites polarisées définie sur la famille de plans (110)
et notéeo™”.
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Le glissement des plans cristallins est supposé avoir lieu uniguement sur les familles
(110)<111> et (112)<111>. Cette modélisation a I'échelle intragranulaire est introduite dans
le modele de Taylor afin d’assurer une transition d’échelle du grain au polycristal. La matrice
d’écrouissage a été éliminée du modele. L'écrouissage est pris en compte a travers I'évolution
de la scission critique qui est exprimée en fonction des densités de dislocations. Les résultats
de simulation du modele sont en bon accord avec ceux de lI'expérience lors de trajets
complexes. Ce modele nécessite néanmoins d’identifier plus de 15 parametres. Viatkina et
[Viatkina et al. 08 Viatkina et al. 07] ont développé un modele tenant compte également de
I'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 cuboide de dimensions D1xD2xDigy(re 1.17). L'intérieur du cuboide représente les
cellules et les surfaces représentent les parois. Chaque surface du cube est définie par son
vecteur normah,, sa densité de dislocations; et son épaisseun.

(b)
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% CB (p)

k ay gk :
Figure 1.16 : représentation de la microstructure intragranulaiPeéters et al. 02]
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Figure .17 : représentation de la structure de dislocations pour le modeMiakkipa et al.
07]

La comparaison avec différents résultats expérimentaux issus de la bibliographie a permis de
valider cette approche et de mettre en lumiere l'influence des contraintes internes et du
changement de I'évolution de la densité de dislocations sur le deuxieme chargement lors de
trajets complexes.
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> Les approches tenant compte de la morphologie des cellules de dislocations

D’autres modeéles ont tenu compte de la géométrie (forme et orientation) de la structure
cellulaire de dislocationsSpuzay 08Gloaguen et Francois 06, Langlois O0emoine 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, S&aazaly 08] a proposé un
modele basé sur I'approche thermoélastique de Kréner appliquée a 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
meécanique sur la courbe d’hystérésis déformation-contrainte, mesure des rayons de courbure
des dislocations a l'aide d’'un MET) issues d'essais monotones ou cycliques sur des
monocristaux cubiques a faces centrées (CFC). Le cas des parois élastoplastiques a été traité
aussi dans bibliographie par Mullevijiller 94], Lemoine Lemoine 95], etc. MullerMuller

94] a eétabli une approche avec une double transition d’échelle en tenant compte de
I'hétérogénéité intragranulaire (structures de dislocations) basée sur la notion d’écrouissage
non-local (I'influence de la phase molle sur la phase dure). Lemaiemdine 95] a
développé cette approche en prenant en compte I'évolution de la microstructure comme
variable interne.

[.3.3. Méthode des éléments finis

La méthode des éléments finis permet de prédire le comportement mécanigue anisotrope des
matériaux polycristallins. Les cristallites représentatives du polycristal sont maillées
individuellement. A chaque élément fini, les principes de la plasticité monocristalline sont
appligués 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 1.18.

La méthode des éléments finis permet d’étudier :

> L’effet de I'interaction entre les grains sur les courbes de contraintes/déformation et
sur I'évolution de texture.
> Les systemes de glissement actifs et les densités de dislocations locales afin de

discuter des impacts de 'accommodation intergranulaire et de I'’hétérogénéité intragranulaire.
Dans la bibliographieHrieau et Rep4, Delaire et al. 00Beaudoin 95Becker 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 modeles polycristallins a la méthode des éléments finis est réalisable. Ce
couplage consiste a utiliser les éléments finis sur une structure de forme quelconque et
appliquer la théorie de la plasticité comme loi de comportement a chaque point d’intégration
du maillage figure 1.19). 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 modele micromécanique
(modéle polycristallin) est appelé. Pour plus de détails le lecteur pourra se réf€veks ¢t

al. 98] et aux travaux de Dawsdbgwson et al.03].
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Cristallite Eléments finis

Polycristal

Figure 1.18 : la méthode des éléments fikis¢ks et al. 98]

/ S ,_—a_,., rervd SN
{ - Maillage Agrégat Cristallite

éléments polycristallin
Piece finis
Figure .19 : Couplage Méthode éléments finis et modele polycristilioks et al. 98]

1.3.4. Méthode d’homogénéisation
[.3.4.1. Introduction

La technique d’homogénéisation permet dobtenir une réponse du comportement
macroscopique d’'un agrégat polycristallin a partir des informations qu’on peut acquérir sur sa
microstructure. Pour étre pertinente, cette technique doit étre capable de reproduire et
d’expliguer le comportement mécanique et de permettre une meilleure compréhension des
mécanismes de déformation actives durant un processus de mise en forme afin
d’éventuellement mieux maitriser le procédé de fabrication.

Les transitions d’échelle (du grain au polycristal) peuvent étre effectuées avec différentes
approches. Notre travail s’appuie sur un modéle 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 modéle (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 thése

de GloaguenGloaguen 01]: il a étudié les propriétés thermoélastiques et le comportement
élastoplastique (essais de traction couplés a une analyse des contraintes résiduelles) de
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matériaux hexagonaux monophasés (zirconium 702 et titane 40). D’autres études basées sur
’lhomogénéisation, ont eu lieu au sein du laboratoire sur les matériaux hexagonaux : la thése
de Fréour Freour 03] qui a travaillé sur des matériaux biphasés hexagonal-cubique (Ti 17) et

la these de BerchiBerchi 06] qui a étudié le comportement d’'un alliage de zirconium en
grandes déformations (laminage a pas de pélerin). Nous avons entrepris de développer dans le
cadre de cette approche micromécanique une loi de comportement locale qui tient réellement
compte du réle des hétérogénéités intragranulaires. Nous présenterons dans cette partie le
principe de ce type de modeles en détaillant principalement le modéle autocohérent qui
constitue le point de départ de notre travail. Quelques résultats numériques illustreront les
faiblesses de ce modéle lors de simulations de trajets complexes.

[.3.4.2. Principe d’homogénéisation

La techniqgue d’homogénéisation est basée sur I'étude d'un volume élémentaire, appelé
Volume Elémentaire Représentatif (VER) du matériau hétérogene considéré. Ce volume doit
étre suffisamment petit par rapport aux dimensions caractéristiques des structures
macroscopiques (pieces) et assez grand pour étre représentatif du comportement
macroscopique réel du matériau. Le milieu hétérogéne réel pourra étre remplacé par un Milieu
Homogéne Equivalent (MHE), de telle sorte que le calcul de la structure qui constitue ce
milieu homogene donne des champs de contraintes et de déformations macroscopiques qui
soient les moyennes des champs locaux (microscopiques) qui auraient pu étre 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 ou I'on peut descendre car il est nécessaire de ne pas descendre
inutilement a 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 'lhomogénéidatioreft et al. 01].

> Représentation :

Il s’agit de définir le VER du milieu hétérogene considéré. Ce VER doit étre un volume
statistiguement représentatif du matériau modélisé. Son choix est conditionné par trois
parametresfigure 1.20) :

L : la taille de la structure a analyser.

| : la taille du VER (quelques millimeétres). Le rappdit doit étre suffisamment petit<<L)

pour que l'influence des gradients macroscopiques soit négligeable. Cette condition est
nécessaire pour que I'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 caractéristigue des hétérogénéités et des propriétés sujettes a I'analyse (quelques
micrometres). Le rappod/ doit étre suffisamment petit€<l) pour que I'on puisse affecter

aux points macroscopiques de la structure un comportement mécanique homogene si son
matériau constitutif est considéré comme macroscopiguement homogene.

Fiece WVEE.
- Q O d
0o
L 1

Figure 1.20 : milieu hétérogene et son VER
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» Localisation :

Dans cette deuxieme étape, on détermine les grandeurs meécaniques microscopiques
(contrainte et déformation) dans le VB a partir des grandeurs macroscopiques diigMER (

1.21). Ainsi, on peut formuler I'existence d’'une loi de localisation des contraintes et des
déformations qui prendra la forme :

£ £ (1.2)
" (2)=8(Q):d' (1.3)

ot " (@) et £" () sont respectivement les contraintes et les déformations mésoscopiques

(au niveau du VB) et (@) et £' (@) les grandeurs macroscopiques (VER)représente
I'orientation cristallographique qui peut étre définie pour chaque cristallite par trois angles de
rotations (angles d'Eule®(, @ ¢.)). A(Q) est le tenseur de localisation etB( le tenseur de
concentration. Les différents modéles d’homogénéisation actuels different dans cette étape
pour déterminer les expressions des tenseut3 i B(Q).

VER aﬂ"u’B : ;
a’, &’ - ©
o) Q Localization
Od O T I
o O e N=A{):
) , a®{N=B{3). o

Figure 1.21 : principe de localisation

» Homogénéisation :

Cette étape vise a trouver I'expression du comportement du milieu homogéne équivalent
(MHE). On considére gue la contrainte (resp. la déformation) macroscopiqgue est la moyenne
des contraintes (resp. des déformations) locales de chaquEiyBe(1.22). Ainsi on peut

écrire :

g =(g" (_(2)>:V1 [,_&"(@)av (1.4)
VER
| I} 1 1l
o =(o (Q)>=V La (2)dv (1.5)
VB MHE -
ot ¥ I
Homogéntization :

h

& (@) o = (o))

Figure 1.22 : principe d’homogénéisation
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La résolution analytique du probleme d'une inclusion noyée dans une matrice est tres
complexe. Plusieurs auteurs ont fait des approximations afin de simplifier ce probleme a
savoir SachsSachs 28], TaylorTaylor 38], Eshelbyfshelby 57] et KroneKroner 61].

[.3.5. Modéle de Sachs

Sachs $achs 28] fut le premier a envisager le comportement du grain dans un polycristal. Il a
considéré qu’'un grain dans le polycristal se déforme de la méme facon qu’'un monocristal
libre et de maniére indépendante par rapport a ses voisins. Il détermine la déformation et la
réorientation du grain a partir de la contrainte macroscopique qui est égale a la contrainte du
grain (contrainte uniforme dans l'agrégat polycristallin). Ce modele 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
géomeétrique entre les grains constitue la faiblesse de ce modele.

1.3.6. Modele de Taylor

Taylor [Taylor 3§ a supposé que la déformation est homogéne dans le polycristal : tous les
grains ont la méme déformation que celle qui est imposée macroscopiquement (on néglige la
partie élastique). Ainsi, ce modeéle assure la compatibilité géométrigue du champ de
déformation. Il s’agit d’'une borne supérieure de la réponse élastoplastique du polycristal. |l
est trés utilisé dans la pratique pour sa simplicité et son efficacité. Par contre, il ne satisfait pas
aux conditions d’équilibre des contraintes. Le modele de Taylor initial ne tient pas compte de
la forme du grain, ni de linteraction entre les grains. Différents modeles dérivés de
I’hypothese de Taylor permettent de pallier ces mangdas Houtte et Van Bael 0¥an

Houtte et al. 05].

[.3.7. Modéle autocohérent

Nous présentons dans cette section, le principe du schéma autocohérent a un site de maniere
rapide. Pour plus de détails, nous renvoyons le lecteur aux différents articles présentant en
détail ce type d’approch&labelly 96, Lipinski et al. 90, Lipinski et Berveiller 8&e modele

permet de satisfaire les conditions d’équilibres et les compatibilités géométriques en tenant
compte des interactions entre grains. Il découle du travail d’EsHedineloy 57] qui a permis

de trouver la solution du probléme suivafiguyre 1.23) : « une petite région (inclusion) au

sein d’'un milieu élastique homogeéne infini, est soumise a un changement de forme et de taille
qui, sans la contrainte imposée par le milieu qui I'entoure (matrice), serait une déformation
homogene arbitraire. Quel est I'état élastique de l'inclusion et de la matrice ? ». Ce probleme
fut résolu dans le cas d’inclusions ellipsoidales, montrant que les contraintes résultantes sont
uniformes dans linclusion. Ce formalisme a été repris par Krafr@npr 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 Homogéne
Equivalent (MHE) élastiquefigure 1.23. Le modele de Kréner néglige les interactions
plastiques entre I'inclusion et la matrice qui I'entoure. Pour pallier a cette restriction, Hill
[Hill 65] a proposé de linéariser le comportement élastoplastique, en résolvant le probléme de
maniere incréementale. On se ramenera donc a un cas analogue a celui de I'élasticité. Ce
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travail a permis une accommodation plastique de linteraction inclusion-matrice grace a 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, I'écrouissage n’est pas uniforme autour de I'inclusion. L’approche a été implémentée
par HutchinsonHlutchinson 70] pour simuler un agrégat de grains CFC. Berveiller et Zaoui
[Berveiller et Zaoui 7Pont développé une autre approche autocohérente afin de simplifier la
loi d’interaction et tenir compte des interactions plastiques. Lipinski dtipingki et al. 90,
Lipinski 93] ont utilisé le modele autocohérent pour simuler les grandes déformations et
I'évolution de la texture dans le cas des matériaux cubiques (CFC et CC).

n
+
+
+

| T
Polyeristal Tnelusion Mlatrice=
MMHE

Figure 1.23 : représentation du polycristal suivant le modele autocohérent

1.3.7.1. Hypothéses

En se basant sur les travaux de Hlil[ 65], on peut écrire la loi de comportement sous la
forme :

" =1(Q):&" (1.6)

ol ¢" et &" sont respectivement les taux des contraintes (vitesse) et des déformations
meésoscopiques (la dépendance de ces grandeurs en fonction de I'orie@tabomis pour
alléger I’écriture).I(Q) représente le tenseur des modules tangents élastoplastiques au niveau
du monocristal et il dépend également de I'orientation cristallographique du grain. A chaque
incrément (d’'apres (I.6)), on se trouve confronté a un probleme d’homogénéisation linéaire
gue 'on sait résoudre dans le cadre de I'élasticité pure.

Le modele autocohérent est basé sur les hypothéeses suivantes :

» Chaque cristallite est assimilée a un ellipsoide inclus dans un milieu homogene équivalent
(MHE) qui possede les caractéristiques mécaniques du polycristal dont on cherche le
comportement.

» Le comportement élastoplastique (les champs de contraintes et de déformations) est
uniforme et homogeéne a l'intérieur de chaque grain.

» Les grandeurs macroscopiques sont déterminées par la moyenne des grandeurs
meésoscopiques.

» Les grandeurs macroscopiques sont considérées comme homogenes.

> La texture est définie a partir de la fonction de distribution des orientations qui décrit la
fraction du grain ayant une orientation donnée.
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1.3.7.2.  Plasticité du grain
1.3.7.2.1. Plasticité du grain

Le tenseur gradient de vitesgg (gi}' =u ;) de la transformation élastoplastique d’une

cristallite se décompose en une partie symétrique correspondant a la vitesse de déformation
mésoscopique totalg" et une autre antisymétrique' se ramenant a une rotation. Chacun

de ces facteurs se sépare en une partie élastiqgue et une autre plastique, que I'on matérialisera
par les indiceg et p:

g" :(gell +Vvell)+(£.pll +Wpll) (1.7)

avec .

¢” =3 R0 etw =3 Q%*, [Lipinski et al. 9] (1.8)
g g

L’indice g fait référence au systeme de glissengent® indique la vitesse de glissement sur

ce systemeR?® est le tenseur de Schmid (symétrique) représentant la déformation causée par
un glissement unité sur le systerge Ce tenseur caractérise I'anisotropie géométrique de
I’écoulement plastiqueQ?® 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 a la cristallite.

Si i et M sont respectivement la normale au plan de glissement et la direction de glissement
du systéeme acti :

R; =%(nﬁrf+mjgni9)et i =%(nﬁrf—m?nig) (1.9)

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

£ =5(Q): 0" (1.10)
ou bien :
" =c(Q): & (1.12)

ous est le tenseur de souplesse,de tenseur de rigidité.

1.3.7.2.2. Gestion des systémes actifs

D’aprés la loi de Schmid, un systeme de glissergesgira actif quand sa scission réduite

atteindra une valeur critique noté€ dépendant de I'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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°=R’:0" :ZR,-QUi}' =78 (1.12)
1]

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

19=R%:¢0" =79 (1.13)

C

Les critéres de Schmid définissent la vitesse de glissejnetiésn systemes de glissement

actifs et desl{-n) systemes inactifdN(étant le nombre de systémes possibles pour la structure
cristalline considérée). La formulation de I'activité d’'un systéme de glissement est alors
définie par :

e VY =0sit <1}
L H N — T =1 =

. y =0sit =1, ettt <t (1.14)
v H N — T TR G,

. y >0sit =t ett =1,

Lesrelations l.14définissent les critéres d’écoulement plastique. A partir de ces critéres on
peut déterminer quelle sera la combinaison de systémes de glissement réellement activés a
n'importe quel moment de la déformation plastique. Un systeme de glissement sera actif
guand 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
(systémes potentiellement actifs) et a 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 a utiliser en donnant les mémes résultats que la procédure précédente.
Ben Zineb et al.Ben Zineb et al. Jlont 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. [orrain 05 Lorrain et al. 0% I'ont utilisée dans le cadre d'une
modeélisation polycristalline. En viscoplasticite, la vitesse de glissement est reliée a la scission
résolue par une fonction K fortement non linéaire :

yo9=K9r%)r® (1.15)
Pour utiliser une formulation indépendante du temps, il faudrait une relation de la forme :
ye=K9(T°,r2)i° (1.16)

La fonctionK® assure ici la gestion de l'activation et de la désactivation des systémes de
glissement. Elle doit vérifier les conditions suivantes qui peuvent étre déduitesatiEms
.14 :
» K doit admettre une valeur nulle ou éventuellement tres faible lorsque le rajppdit
» Kdemeure nul ou tres faible lors de la décharge méme si le rapp@st proche de 1.
» K doit permettre la description de I'écrouissage lorsgue O et le rapportr 7. 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 travalil, est la suivardae|et
al. 05] :

K =%E[1+ tan}{k(%— DB(%(1+tanf(tg))j(%(lﬂanf(rg))j (1.17)

ou 77 est un parameétre fonction de I'auto-écrouissk@st un parametre purement numérique
qui sera ajusté avec la courbe de chargement macroscopique. La féfadi@mend de deux
paameétres f etk) en plus des scissions réduite et critique et du taux de scission réduite. Un
bon ajustement de et de kmpliquera une bonne simulation du modeéle.

La gestion des systemes activés étant déterminée, il faut établir la relation entre le taux de
glissement sur un systeme actif g et le taux de contrainte mésoscopique :

y9=K%9=KR®:0" (sans sommation sur Q) (1.18)
Eninsérant (1.11) dans (1.18), on trouve :
y9= KRS :c(Q): & (1.19)

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

1l =€l

gl =% + ™ (1.20)

En utilisant les relations 1.19-1.20, on obtient :

9= KR :c(Q):(¢" -&™) (1.21)

En remplace la vitesse de déformation plastique par son expression 1.8, on obtient :

ye= KR :C(Q):(s’” -y R“y“j (1.22)
h

En développanit22, on trouve I'expression de la vitesse de glissement :

=30, + KR 40): R KR c(Q):&" (1.23)

[.3.7.3. Loi d’écrouissage

L’écrouissage est un phénoméne de durcissement observé sur les matériaux métalliques, di a
l'accroissement du nombre des dislocations lors de la déformation plastique et a l'interaction
entre celles-ci. On distingue l'auto-écrouissage qui définit le durcissement du systéme
considéré et I'écrouissage latent définissant les effets d’'un systeme sur l'autre. L’écrouissage
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est généralement décrit par une matrice d’écrouissiyecliant la variation de scission
critique 7, d’'un systéme &la vitesse de glissement plastique d’un systeffreamciosi et al.
80] :

=3 H (1.24)

H™ permet de décrire phénoménologiqguement, de maniére plus ou moins simplifiée, les
phéhoménes de mouvement et de stockage des dislocations suivant les plans de glissement.
Le choix de la loi d’écrouissad¢’® est une étape cruciale afin d’obtenir de bons résultats de
modélisation du comportement du matériau simulé. A 'aide de cette loi, on peut tenir compte
des difféerents phénomenes liés a I'écrouissage du matériau pendant la phase de plasticité. La
loi linéaire est la plus citée dans la bibliographie a cause de sa simplicité et de son efficacité
dans certains cas (traction des matériaux cubiques). Mais elle décrit de maniere trés simplifiée
I'écrouissage du matériau. Plusieurs modeReqLin et al. O1Franciosi et al. 8D ont été
élaborés pour tenir davantage compte des différents processus physiques régissant
I'écrouissage comme le stockage et I'annihilation des dislocations au cours de la plasticité.
1.3.7.3.1. Equations constitutives du grain

En tenant compte deB-1.20, le tenseur du taux de contraintes s’écrit :
0" =c(Q): e =c(Q): (6" —&™)=c(@): (s” -3'R ygj (1.25)
g
En introduisant.23 dans cettexpression 1.24on obtient :
o =(c(g)-z§ (): R5,+ K R: ) R)* KR :C(Q)]:é” (1.26)
g

Par comparaison entre6 et 1.26, on trouve I'expression du tenseur des modules tangents
élastoplastiquefQ) sous la forme :

|(Q):c(g)—zg (): R(g,+ K R: §0): R]" KR :¢(0) (1.27)

En combinant lesxpression$.8, .18 et 1.2Q on peut également déterminer I'expression, plus
simple, de 1(Q) :

£" :{ig)+z RQKQRQ]U'” (1.28)

avec .
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Q) { {Q)+Y R KgRg} (1.29)

1.3.7.4. Modélisation du comportement macroscopique

La vitesse de déformation mésoscopique est reliée a la vitesse de déformation macroscopique
au travers de la relation suivante :

" =[1+E:((@)-L)": & (1.30)

Le tenseur de localisationést alors donné par :

Al@)=[I +E:(I(@)-L)" (1.31)

ou | est le tenseur unité d’ordre 4Etle tenseur de Morris au niveau du grain. Dans le cas

d’inclusions de forme ellipsoidale, ce tenseur peut s’écrire de la maniere suMantis [
70] :

l o, 27
Ey = IO smﬁdej'o Vi do (1.32)
avec :
Vi = anl(f)fjf, (1.33)
Kp(€) =116 ,6, (1.34)
g = sirﬂcosr;, g = sirﬂcos¢’ g = cosf (1.35)

& &, 8,

ou 22y, 2ap, 2a3 sont les longueurs des axes principaux de l'ellipsoide. Les rapports de ces
trois parameétres décrivent la texture morphologique du matériau considéré.

Les taux de contraintes et de déformations mésoscopiques sont liés par la relation :
o' =1(Q):&" =1(Q):[t +E:(1(@)-L)*: &' (1.36)
Au niveau macroscopique, la loi de comportement cinématique est donnée par :

o' =L:& (1.37)

ouL est appelé le tenseur des modules tangents élastoplastiques effectifs du polycristal. Ainsi,
on trouve la relation de concentration suivante :
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o" =1(Q):[1 +E:(1(@)-L)*: L : o (1.38)
Le tenseur de concentrationeBt alors donné par :
B=1(Q):[I +E:(I(@)-L)*: L* (1.39)

Les variables macroscopiques du polycristal sont obtenues par une opération de moyenne
volumique sur I'ensemble des cristallitedel fraction volumique’f

J' =(¢' >:i‘”0’ =(1Ae) (1.40)

=1

g =(e"), ifjg (1.41)

M est le nombre de cristallites de I'agrégat modéle. On obtient alors :

o =L & (1.42)
L :.<| VA =((@):r+E:((@)- L)) (1.43)
Soit :

L=Yf2°(@):[1 +E:(1(2)-L)* (1.44)

L’ équation 1.44est une équation implicite non linéaire car I'inconhuiggure des deux cétés

de I'équation de facon complexe. En effet, les propriétés recherchées a partir dultenseur
figurent dans la forme du tenseur de MoEigt dans I'expression((2)-L). On résout cette
éguation de maniere itérative en partant d’'une premiére approximation de la valequide
permet d’évaluer le deuxieme membre et on réinséere le résultat de cette évaluation comme
nouvelle valeur jusqu'a ce que la différence entre deux itérations atteigne la précision
souhaitée.

[.3.7.5. Résultats numériques

Dans cette partie, différents résultats numeériques sur des polycristaux d’aluminium et d’acier
austénitique vont étre présentés. Ces données vont étre comparées a des résultats issus de
différents travaux antérieurClausen et al. 98Choteau 99 L’objectif est d’illustrer les

acquis et les insuffisances de la modélisation autocohérente. Pour cela, une attention
particuliere sera portée a la matrice d’écrouissage afin d'étudier son influence sur le
comportement du matériau aux différentes échelles. La pertinence d'un modéle
micromécanique dépend de la justesse de la loi de localisation utilisée et de la description du
comportement a I'échelle locale. Le choix de la loi d’écrouissage est par conséquence tres
importante. Nous avons donc comparé quatre lois d’écrouissages; deux lois simples
traduisant I'écrouissage latent et I'auto-écrouissage et deux lois plus complexes qui tiennent
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davantage compte des dislocations et des différents mécanismes physiques responsables de
I'écrouissage.

1.3.7.5.1. Présentation des lois d’écrouissages
* Premiére loi d’écrouissage

La matrice d’écrouissage®” (au travers dé.24) permet de traduire de maniére simplifiée les
phénomeénes de mouvement et de stockage des dislocations dans les plans de glissement. On
distingue I'auto-écrouissage par lI'intermédiaire des termes diagdhafimteractions faibles

entre les dislocations) et I'écrouissage latent grace aux termes non diagr{migractions

fortes entre les dislocations) :

HO = att (1.45)

ou a%" est la matrice d'interaction entre les systémes de glissegnerrtt et ho, le module
d’écrouissage initial. L’auto-écrouissage et I'écrouissage latent sont liéa%parq.a®® oti g
est un facteur (constant) d’anisotropie.

» Deuxiéme loi d’écrouissage

La matrice proposée par Franciosi et Btahciosi et al. 8] fait intervenir deux termes. Le

premier H est lié a:

v' L’écrouissage propre a chaque systeme de glissement appelé auto-écrouissage.

v’ L’écrouissage d0 aux interactions entre systémes de glissement coplanaires. Cette
réaction produit une jonction glissile.

v’ L’écrouissage dd aux interactions colinéaires qui conduisent au glissement dévié.

Le second termél, est lié aux autres types d’interactions, en particulier de type forét de
dislocations et les différents types de jonctions.
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» Troisieme loi d’écrouissage

Dans les troisieme et quatrieme lois, les matrices d’écrouissages sont données en fonction des
variables internes de la microstructure du matériau a savoir la densité de dislocations,
I'annihilation des dislocations, le libre parcours moyen des dislocations et la scission critique.

Kocks [Kocks 76] a exprimé la densité de dislocations progtiiet la densité de dislocations
d’annihilationp par :

P = Vet p” =2 pp (1.47)

- bL(g
LY est donné par :
k

2P

(E]

Lo =

(1.48)

yc est la distance d’annihilation critique des dislocatidisest le libre parcours moyen des
dislocations sur le systenge considéré ek, un paramétre du matériau. Il correspond au
stockage des dislocations : plus ce terme sera faible plus le nombre de dislocations stockées
sera importanto désigne la norme du vecteur de Burgers du matériau.

Par conséquent, I'évolution de la densité de dislocations totale d’'un sygteshde résultat

final des deux phénomenes présentées pguition 1.47 On peut alors écrire :

.11 .
p° :E(F_ 2yc/09jyg (1.49)

A partir du travail de FranciosFfanciosi 83, I'expression de la scission critiqug pour un
systeme de glissemenegt :

r9 =13 +aubja®p" (1.50)

avec :
rJ désigne la scission critique initiale ;

a%" représente la matrice des interactions entre systémes de glissement ;
K est le module de cisaillement du matériau, @ine constante du matériau.

En différenciant Iéquation 1.26 on trouve :
2(73 —rfo)r'cg = (aub)’a®p" (1.51)
En combinant legquations 1.4%t I.51entre elles, on trouve :

(o)’ gh( 1 hj h
a® — -2 .52
Ao 1% R4 (1.52)

19 =
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Par conséquent, la matrice d’écrouissage est :

h_ (alu)zb n( 1 h
H° _ZTQ—TEO a’ (F 2yc,oj (1.53)

e Quatrieme loi d’écrouissage

Le travail de VoceVoce 48] est une autre maniére de tenir compte de l'annihilation des
dislocations. Il consiste a introduire dans la loi d’écrouissage une scission de satyr@ion
méme pour tous les systemes de glissement). Celle-ci correspond a I'état ou le taux de la
densité de dislocationg? est nul. La densité de dislocations produyit& est alors égale a la

densité de dislocations d’annihilatiof®" :
po=p% +p% (1.54)
En utilisant la définition de la scission de saturation (i€ =72 quand p% =p%) et en

combinant lesequationsl.47-1.51 entre elles, on détermine la forme de la loi d’écrouissage
suivante :

19 =h | L7Tc |qonye (1.55)
’ T~ Ty
Par conséquent, la matrice d’écrouissage est :
Ho =h =70 | qon (1.56)
R
1.3.7.5.2. Chargement monotone

Pour étudier le réle de I'écrouissage et linfluence de la matd¥e des simulations
numeriques 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 modéle dispose de
suffisamment de parametres pour pouvoir reproduire une courbe de chargement
macroscopique et cette approche ne valide pas les simulations a I'’échelle mésoscopique. Par
contre, une évaluation des caractéristiques du matériau a cette échelle peut étre 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 I'échantillon. De plus, des mesures in-situ durant un chargement permettent de s’affranchir
du probleme de la décharge élastique qui peut étre 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 considere les deux sens

de glissement). Nous distinguerons pour cette structure 24 systémes de glissement (4x3x2 :
tableau 1.1). La scission critique initiale pour chaque systeme de glissement et pour chaque

cristal est supposée étre la méme. La scission réduite initiale est nulle pour chaque systeme au
départ. Les tableaux 1.2 et 1.3 contiennent les paramétres du matériau et de la simulation.

A B C D
Plan 111 111 111 111
Direction | o171 | 101 | 110| 011 | 101 | 120 | O11 | 101| 7110| O11 | 7101 | 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 systémes de
glissement

La texture initiale est définie par les angles d’'Eullatf¢@.). 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 1.24 permet de comparer la courbe de traction expérimentale et celle obtenue par le
modele autocohérent pour les différentes lois d’écrouissage. D’apres cette figure, on observe
gue le modele arrive a reproduire, comme attendu, le comportement macroscopique de
I'aluminium pour les quatre lois d’écrouissage. Les paramétres du modeéle (scission critique,
les parameétres de la fonctidv®, etc.) ont été déterminés par ajustement des courbes de
chargement macroscopique expérimentales présentées figurka .24 (tableau 1.3. Les

mémes parametres ont été gardés pour les comparaisons avec les résultats de diffraction.

c11(GPa) | c12(GPa) | c44(GPa) b (m) ye(M) | ;(m?
108,2 61,3 28,5 28610 | 10° 1
Tableau 1.2 : les paramétres du matériau

H @M Teo ho a k A
(MPa) | (MPa) (MPa)
1%loi 10,09 50 0,31 45
2°™loi | 10,12 50 0,31 45
3*™oi 9,9 0,31 45
4°™oi 10 56 0,31 45 20

Tableau 1.3 : paramétres d’ajustement pour les différentes lois d’écrouissage
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Figure 1.24 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentale et simulées

La figure 1.25 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’apres cette figure, on remarque un bon accord entre les courbes simulées et la
courbe expérimentale dans la partie élastique et aussi aprés 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.26donne une comparaison entre les courbes expérimentale et simulées concernant
la déformation du plan (200) en fonction de la déformation totale. On constate que les
parametres du modéle, 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 modele dans le domaine plastique. Par exemple, I'écart relatif a 3 % de déformation
totale peut atteindre 25 %. Dans le domaine plastique, les résultats prédits, pour les quatre lois
d’écrouissages, ont presque la méme 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 dangidare 1.27. Jusqu'a 0,6 % de déformation totale, un bon
accord est observé entre les résultats expérimentaux et les résultats du modéle, 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 modéle. A 0,68 % de

déformation totale, cet écart vaut 14 % (écart relatif). Enfin, & 3 % de déformation totale,
I'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), a 0,9 % de déformation totale, la difference entre les courbes
de simulation et de I'expérience est de 4 %; et a 3 % de déformation totale, la variation est de
6 %. Cette difféerence peut atteindre 25 % pour le plan (200) a 3 % de déformation totale. Ce
résultat reste le méme si on choisit un nombre de cristallites plus important. La prise en

compte de la texture initiale méme si elle est peu marquée permettrait d’améliorer les
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simulations Clausen et al. 03] mais elle n’explique pas a elle seule ces écarts. Ce phénoméne
pourrait étre expliqué par la faiblesse du modéle utilisé en ce qui concerne la prise en compte
de l'intégralité des interactions entre les plans de glissement. Cet écart a déja été constaté dans
la littérature Clausen et al. 98, Clausen et Lorentzen 97] pour ce plan cristallin particulier.

€' (x10%
700
600
500
400

300 o Expérimentale lére loi
2004 Ll 2éme loi - 3éme loi
100 — =~ - 4éme loi
0e T T T ' ' I
005 1152 28,3

Figure 1.25 : évolutions des déformations internes élastiqgues expérimentale et simulées pour
le plan (220) en fonction de la déformation macroscopique
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Figure 1.26 : courbes expérimentale et simulées des déformations internes élastiques pour le
plan (200) en fonction de la déformation macroscopique
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Figure 1.27 : 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 Il obtenues a la fin de

2 2,5I 3
€ 11(%)

I'essai de traction. Ldigure 1.28 représente la distribution de la composanfe sur une

figure de pdles (111). Leableau 1.4 montre les minima et maxima des contraintes obtenus a

la fin de l'essai. On remarque que les résultats obtenus par les premiére, deuxiéme et
guatrieme lois sont homogenes. L’état de contrainte obtenu a l'aide de la troisieme loi, a la fin
du chargement, est trés dispersé d’un grain a I'autre avec un différentiel de 353 MPa. De plus,
le niveau de contraintes le plus élevé est obtenu lors de cette simulation malgré la méme
courbe de chargement macroscopique. Par contre, les distributions sont relativement

similaires.

Lois | Maximum de o), (MPa) | Minimum de o;; (MPa)
1% loi 606 419
2°™oi 605 420
3*loi 843 490
4°™ |oi 606 413

Tableau 1.4 :maximum et minimum des contraintes d’ordre 2 a la fin de I'essai
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Figure 1.28 : figure de pdles dei; avant décharge : a.*F loi, b. Z™loi, c. 3™loi, d. £™
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 troisiéme loi avec des niveaux de contraintes
internes plus élevés. Par contre, il est intéressant de voir les conséquences d’une description
différente de I'écrouissage lors d’un trajet complexe.

1.3.7.5.3. Chargement complexe

Dans cette partie, nous avons simulé I'effet Bauschinger, présent dans un acier austénitique
inoxydable 316L, en utilisant I'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 modele a simuler un chargement complexe (traction-
compression). Les résultats de simulations seront comparés avec ceux de I'expérimentation
issus des travaux de Choteau et@hdteau 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 ddguier (
@»). Le choix du nombre de cristallites du matériau et de sa texture permet de représenter
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'agrégat polycristallin. La scission critique initiale pour chaque systeme de glissement et pour
chaque cristallite est supposée étre la méme au départ. La scission réduite est initialement
nulle pour chaque systéme. Les parametres de simulations ont été déterminés a partir de la
courbe expérimentale en traction et ils ont été gardés constants lors de la simulation du
deuxieme chargement (compression). Les valeurs de ces parameétres sont présentées dans le
tableau 1.6. Les parametres liés au matériau sont présentés dabtedrl 1.7. Une valeur
arbitraire de 1dm™ est choisie pour la densité initiale du matériau étant donné I'absence de
donnés. Les valeurs de” et dey. ont été choisies a partir des données disponibles dans la
littérature [orrain 05. La figure 1.29 présente les résultats des simulations ainsi que les
données expérimentales. Cette figure confirme la capacité des lois d’écrouissage a reproduire
le premier chargement au niveau macroscopique, cette fois pour un acier 316L. Par contre, on
observe clairement la faiblesse du modéle pour les quatre lois d’écrouissages : il ne reproduit
pas la transition élastoplastique lors du deuxiéme chargement. Cependant, la troisieme loi
arrive a prédire I'écrouissage de telle sorte que I'écart relatif est quasiment nul entre 2 % et
0 % de déformation totale. Ceci est probablement di a une meilleure prise en compte de
I'écrouissage intracristallin qui est régi, pour cette loi, par I'évolution de la densité de
dislocations moyenne (en tenant compte des phénomeénes de création, de stockage et
d’annihilation des dislocations) par systeme de glissement. En revanche, la sous-estimation de
I'effet Bauschinger est liée directement a I'hypothése 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 a I'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 hétérogenes au niveau des parois et des cellules de dislocations
constituant le grain plastifié. Cet exemple illustre clairement les limites des meéthodes
d’homogénéisation. La réelle prise en compte de I'arrangement cellulaire de dislocations
apparait alors évident, en vue de décrire le plus finement possible le comportement
intracristallin et ses répercussions directes sur le comportement global du matériau.

H " Teo ho a k A
(MPa) | (MPa) (MPa)
1°loi 85 235 1,1
2°Moi 85 235 1,1
3*™oi 88 1,1 45
4°Moi 88 250 1,1 200

Tableau 1.6 : paramétres d’ajustement pour les différentes lois d’écrouissage

C11 (GPa)

Ci2 (GPa)

C44(GPa)

b (m)

Ye (M)

105

45

45

2,86 1

Po (M)
10°

5,87 10

Tableau 1.7 : paramétres du matériau
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Figure 1.29 : comportement macroscopique du 316L en trajet complexe

.4. Conclusion

Nous avons présenté une étude bibliographique sur les hétérogénéités intragranulaires.
D’aprés cette étude, il ressort que la microstructure de dislocations introduit une anisotropie

forte pour les polycristaux et elle apparait 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 apparait 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 apparait ici la notion d’écrouissage non local, la déformation
plastique dans les cellules induisant un durcissement des parois voisines. Si deux dislocations
sont tres proches, elles commencent a 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 a 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 a la formation d'une
microbande de cisaillement. Celle-ci peut alors provoquer la localisation de la déformation
plastique macroscopique (bande de cisaillement) et conduire a la ruine du matériau.

Dans le cas d'un chargement complexe et en utilisant des lois d’écrouissages simples (les
premiére, deuxieme et quatrieme lois), le modele n’arrive pas a prédire I'écrouissage du
deuxieme 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
facon phénoménologique, le modéle arrive a mieux simuler I'écrouissage du deuxieme
chargement. Par contre, la transition élastoplastique est mal reproduite par le modeéle 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’aprés cet exemple, on voit I'intérét de développer une approche qui permette de traduire ce
qui ce passe durant la déformation plastique d’'une facon plus réaliste en tenant compte de
I’hétérogénéité intragranulaire.

La microstructure de dislocations parait donc importante pour toute modélisation du
comportement mécanique des matériaux meétalliques. Il semble alors pertinent de choisir
comme échelle de départ, non plus le grain, mais cette microstructure. Les approches
d’homogénéisation comme le modéle autocoherent permettent de reproduire un grand nombre
de résultats expérimentaux (texture, contraintes internes, anisotropie plastique, écrouissage
monotone). Ce dernier tient compte, de maniere simplifiee, de la microstructure de
dislocations d’'une fagcon phénoménologique a travers la matrice d’écrouiBsayen| et al.

01]. Ainsi, il n'est pas capable de décrire, d’'une facon 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 modéle reste faible dans le cas des trajets complexes. Il
apparait nécessaire de décrire de maniére plus physique (et donc moins phénoménologique) la
transition micro-mésoscopique.

Un des objectifs de cette these est de développer une loi de comportement monocristalline qui
soit capable de prendre en compte les phénomenes 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 phénomeénes d’interactions entre les grains.
Dans le cadre de ce travail, deux axes d’amélioration des approches d’homogénéisation
peuvent se dégager :

1) La premiére amélioration consiste a considérer, en premiere approximation, le grain
comme un matériau biphasé constitué d'une phase dure (les parois) et d'une phase
molle (I'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
phénomenes physiques décrits précédemment. De plus, la topologie (forme,
orientation) des cellules pourra alors étre prise en considération de maniere explicite.
Le comportement du grain (au travers d’une transition micro-méso) sera alors
déterminé par une approche micromécanique a définir (Kréner, Mori-Tanaka,
autocohérente) en fonction de la problématique.

2) Les approches qui utilisent comme variable la densité de dislocaflertefs et al.

02, Estrin et al. 98] permettent de modeéliser trés finement les phénoménes 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 I'expérience. Ce type de lois peut étre pris en compte dans des approches a champs
moyens comme le modéle 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 modeles de comportement en
déterminant les limites de chacun et les adaptations a effectuer.

L'utilisation des modeles de transition d’échelles micro-macro ouvre de nouvelles
perspectives pour I'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 modeles de transition d’échelles couplée
a des essais mécaniques pour des trajets de chargement complexe. La diffraction des rayons X
permettra de déterminer I'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 a
I'échelle du volume diffractant. Elle agréera également la validité des simulations numériques
et permettra de déterminer les différents paramétres de calculs (scissions critiques, matrice
d’écrouissage...). En retour, les simulations permettront d’expliquer et d’interpréter les
résultats expérimentaux obtenus. Ces derniers aideront a 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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Chapitre Il : Modélisation élastoplastique du
comportement des matériaux cubiques - prise en
compte de la microstructure de dislocations
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Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

[1.1. 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 dislocatioriggure 11.1). 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 phénoméne prépondérant de I'hétérogénéisation intragranulaire décrit dans
le chapitre précédent.

En se basant sur I'ensemble des résultats présentés dans le chapitre précédent, le modele
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, I'échelle de départ du modele
doit étre celle desellules de dislocationgour pouvoir prédire certaines conséquences a
I’échelle macroscopique.

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

0 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
entraine une augmentation de la densité de dislocations dans les murs adjacents
(écrouissage non local

o Avec l'activité plastique, la microstructure de dislocations prend moephologie
particuliere qui va jouer un role direct lors du changement de trajets. Cette structuration
va contribuer a [l'anisotropie du matériau et se superposer atexture
cristallographique.

La microstructure de dislocations est considérée comme un matériau biphasé. Les murs aussi
appelés parois, a forte densité de dislocations et de fraction volufgiguepour « walls »),
constituent une phase dure. L'intérieur des cellules, a faible densité de dislocations et de fraction
volumiquef=1-,, (c pour « cells »), constitue une phase mdhayid 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 difféerents points abordés plus haut. Ensuite, pour la
détermination du comportement global du grain, il est nécessaire d’effectuer une transition
d’échelle (nicro-mésoscopiqug A cet effet, plusieurs formalismes sont proposés : modéle de
Kréner, modeéle de Mori-Tanaka et le schéma autocohérent. La transition d’échelle du grain au
polycristal (méso-macroscopiqug est ensuite mise en ceuvre par l'intermédiaire du modele
classique autocohérerfigure 11.1).

Dans la derniére partie de ce chapitre, nous présenterons une autre approche élaborée a partir des
observations expérimentales pour décrire, avec plus de détails, I'évolution de la microstructure
de dislocations. Ce modéle a été propose initialement par Peeter$ettdrs et al. 02] dans le

cadre de matériaux cubiques centrés (CC). Il permet une description fine de I'organisation des
dislocations lors de la plasticité (chapitre ). Dans le cadre de ce travalil, il a été utilisé pour

des matériaux cubiques a faces centrées (CFC). Cette approche permettra I'écriture d’une
nouvelle loi au niveau du grain puis le lien avec I'échelle macroscopique sera établi & I'aide de la
méthode autocohérente.

Différents résultats numériques seront présentés afin d’étudier les principaux résultats de ces

modeles. De plus, une étude paramétrique, pour évaluer les effets des différents mécanismes
introduits dans ces approches, sera également entreprise.
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Polycristal

25 Transition

autocohérent

Cellules ou Farois

(3rain

1% Transition

' Erdner,

_autocohérent ou
T Bloti-Tataka

.

Phases

Figure 11.1 : schématisation de I'approche a double transitions d’échelles
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[1.2. Modele Kroner-Autocohérent
[1.2.1. Transition d’échelle micro-mésoscopique
11.2.1.1. Expression des déformations des cellules et des parois

Cette partie présente la loi de comportement cristalline développée pour décrire le comportement
du grain. On considere 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 (I'intérieur des cellules avec une faible densité de dislocafignsg (1.2).
L'utilisation de I'approche de Kroner permet, en tenant compte des interactions entre les cellules
et les parois, de simplifier dans un premier temps les équations constitutives du modele. De plus,
ce premier modeéle permettra d’obtenir des premiers résultats numériques exploitables et
cohérents avec la réalité physique de la plasticité intragranulaire.

phase dure : paroi

¥ %4— joint du grain

phase molle : cellule

Figure 1.2 : 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 volumigues moyennes. A
I'échelle du grain, la déformation plastique et la rotation plastique correspondante pour chaque
phase sont alors :

~PC — h - h
{fk'w K . (11.1)
gk’? = Iyw
i — Ah
{Wkl leyh (11.2)
le yw

L'indice h fait référence a un systéme de glissemagiit.indique la vitesse de glissement
(moyenne et uniforme) de la phage(w, ¢ sur ce systtmeR" est le tenseur de Schmid

représentant la déformation causée par un glissement unité sur le syst&eetenseur
caractérise Il'anisotropie géométrique de I'écoulement plastigQé. est un tenseur
antisymeétrique décrivant la rotation totale pour un glissement unité. Ces deux tenseurs sont

supposés uniformes sur tout le grain. On ne considére donc pas la désorientation entre les
cellules et les parois.

Si I'élasticité est supposée homogéne et isotrope dans le composite et si elle est représentée par

le tenseur d’élasticité alors la déformation plastique des graifisest définie par la moyenne
pondéée des déformations des celluiESet des paroig” (déformation d’ordre trois) :
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EN=f P+ PC (11.3)
Avec : {=1-f (fraction volumique des parois) etff (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 :

~éll

& =s:¢" (11.4)

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

£ =gt gV (11.6)
ou g est le taux de contrainte dans la phage, ).

[1.2.1.2. Evolution de la densité de dislocations

Le principal mécanisme responsable de I'écrouissage met en jeu les dislocations. Lors du
chargement, I'évolution des densités de dislocatigrfs est liée principalement a deux
phénomenes : le stockage et I'annihilation des dislocations dans les parois. Les dislocations sont
d’abord créées a l'intérieur des cellules et / ou parois puis stockgelsdu niveau des parois

oppoges apres un déplacement a l'intérieur des cellules avec une vitesse vhgaidd.f) :
lorsque les dislocations deviennent de plus en plus nombreuses, elles ont tendance a s’annihiler

(L) suivant une distance critigue entre deux dislocations (distance caractéristique

d’annihilation des dislocations).

Dans la modélisation des hétérogénéités intragranulaires, nous ne distinguerons pas, pour une
prmiére approche, les différents types de dislocations rencontrées dans les matériaux métalliques.
L’évolution et la quantité des dislocations a l'intérieur des cellules sont trés faibles par rapport a
celle des dislocations présentes dans les pavhigHrabi 83]. Le taux de dislocations stockées

dans les parois peut alors étre donné Rasinann et Mughrabi 79] :

g+ 1 .
P =WV3 (1.7)

ou b représente la norme du vecteur de Burgers du matériau. Physiquement, elle représente la
déformation du réseau cristallib®® désigne le libre parcours moyen des dislocations dans les
cellules sur le systenge Il dépend aussi de la force des obstacles et de la densité de dislocations
Alors :

Lo=_K (1.8)

L
> oS
I£g
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ou k_ est un parameétre du matériau associé a la distribution des dislocations. Le phénomene
d’annihilation qui tient compte du réarrangement des dislocations pendant la déformation est
exprimé par :

Py = g’ Ly (11.9)

ou Yy, désigne la distance caractéristique d’annihilation des dislocations. Par conséquent,
I’évolution de la densité de dislocations dans les parois est définie par (pas de sommglion sur

P =P+ Py (11.10)

[1.2.1.3. 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 phénomene de durcissement d'une région
provoqué par la déformation plastique d’'une autre région s’appelle I'écrouissage non local. Cette
notion a été introduite par Muller et aM{lller et al. 94, Muller 9 Si on considere le grain

comme un milieu homogene, I'évolution du taux de scission critique sur un sys&shdonnée

en tout point par (cf.chapitre )) :

77 (r)=iH ®)y2(r) (1.11)

s=1
Cette relation ne permet pas de décrire le durcissement des parois provoqué par le mouvement

des dislocations dans les cellules. Il faudrait introduire I'aspect non-local de I'écrouissage pour
tenir compte de I'évolution du taux de scission critique en un pgirdvoqué par le glissement

plastiquey"(r') en un autre point r'L’équation précédente s’écrit alotdiiller 94 :

£8()=[H o0,y (r)dv: (11.12)

V est le volume du grain &t, la matrice d’écrouissage non-locale. La microstructure peut étre
considérée comme un composite biphasé. Si on fait 'hypothése simplificatrice de remplacer

y"(r)et £2(r) par leur valeur moyenne (hypothése d’uniformité par morceau), I'évolution du
taux de scission critique pour chaque phage c, w) est alors donnée par :

1o =—(Lj Ho(r, r)ol\folv)yc +—(Lj H®(r, r)d\fdv)f (11.13)
Soit de maniére plus condensée :

ra =ZH3§‘ A +ZH3M (1.14)
rgW—ZHV%QQ Zth (11.15)
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H et H® traduisent l'influence locale du systéimeur le systémg de la méme phaséd &

et H2" désignent I'aspect non local de I'écrouissage et I'influence d’une phase sur l'autre.
La figure 11.3 présente une schématisation de I'écrouissage non local.

dowW

=& _| =7 gh . h ~ gh . h
bc — ¢ H W +‘_|_ chf

Luto-écrouissage 4
Iintérieur des cellnles

Ecrouissage non local
des cellules : Ce terme
Cueloues disloc ations estniglizé H =l
restent dans les cellule s ——

Ecroumissage non local des duto-écronissaze dans les
parois parois
P

Dislocations (raohiles) se —_ # Erynihilation des dislocations
déplacentvers les parois Ji stockées dans les parols

=& 4 N gh .. h N gh . R

Few T L H we 7 ¢ + “ H v 7w

h h

Figure 1.3 : schéma des différents mécanismes d’écrouissage

Il reste maintenant a exprimer ces matrices en fonction de paramétres physiques liés au concept
de dislocations. La scission critique pour chaque systeme et pour chaquerghgest (©btenue

a l'aide de la densité de dislocations et de la matrice décrivant I'anisotropie des interactions entre
les systémes de glissement g ea¥)(par [Franciosi 85] :

78, =13, +&ub > a” ] (11.16)
h

ou ry, est la scission critique initiale de la phageest une constante qui dépend des

interactions élastiques entre dislocatigmseprésente le module de cisaillement du matériau. En
développant Equation Il.16on a:

(ce, -1, f =210y a® ! (11.17)
h
2t (r8, - 78, )= 3PPy a¥ ! (11.18)
h
or:
w12y
p$=myl‘— gpm (11.19)
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Alors :

PR G B S

Ca_‘g_gjh (g_gj
2 Z-ca TCOG L Tca Tc()a

a” oLy (11.20)

On en déduit la relation suivante :

bo = a® Yl

SH gh
ca Z\W Lh yc Zaghp\x a Iowyvr\]/ (“21)
h

h

En comparant entre elles, léguations 11.14]1.15 etll.21, on trouve ainsi les expressions des
H® et H® sous les formes :

2,,2 gh
Hin=_ & HD 2 (11.22)
2(Tca _TcOa) L
2,,2
Ho = — YeS HD o (11.23)

9 _+9
Z-c0/ TcOa

Schmitt et al. $chmitt 86 Fernandes et Schmitt Bnt observé, sur un acier doux, que
I’épaisseur des parois et la taille des cellules diminuent avec la déformation plastique. Il attribue
ce phénoméne a la création, au cours du chargement, de nouveaux murs de dislocations au sein
méme de la microstructure déja existante. Entre autre, la densité de dislocations dans les cellules
reste faible par rapport a celle au niveau des paktuglirabi 83. Par conséquent, le stockage

des dislocations dans les cellules reste faible du fait du nombre peu élevé d’obstacles présents.

Ainsi, il apparait raisonnable de choisir une valeur faible paf, ce qui traduit la faible
augmentation de la densité de dislocations dans les cellules et une valeur nultéHquour
négliger les effets non locaux des parois sur les cellules. Alors, on peut écrire les ntaffices
et H2 sous la forme empirique :

Z agh
15 -1

cOc

H& =0 (11.25)

gh —
Hcc -

(11.24)

ou ¢ est une constante.

11.2.1.4. Loi de comportement non local pour le monocristal

Kroner Kréner 6] s’est basé sur les travaux d’Eshelliyslielby 57 pour déterminer les
contraintes internes d’'une inclusion plongée dans une matrice de mémes propriétés élastiques
homogenes. Il a considéré une inclusion ellipsoidale, dans laquelle réside une déformation
plastique uniformee™ noyée dans une matrice infinie isotrope. Cette méthode consiste a
considérer un grain particulier comme une inclusion et a étudier les interactions entre ce grain et
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la matrice infinie, homogéne et continue, formée par tous les autres grains, et qui aurait subi
uniformément une déformation plastique dong&e Les contraintes dans l'inclusion sont :

" =c:(1-s"):(e® -£&"™) (11.26)

s*Mest le tenseur d’Eshelby dépendant de la géométrie de linclusiodésigne le tenseur
identité d’'ordre 4. Dans cette approche, les incompatibilités de la déformation plastique sont
accommodeées par des déformations additionnelles purement élastiques dans la matrice. Ce
modéle surestime donc les contraintes internes car 'accommodation doit étre élastoplastique.

Ce modéle peut étre 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 :

d=@-H)"+1& (11.27)
d'=@1-f)0"+fd (11.28)
= (1-H)P +f° (1.29)

La contrainte dans une phaseonnée dans le cas d’'un matériau composite s’écrit :
0" = d"+ci(l - (& - &9 (11.30)

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

UW:J”+aW:(£"W—£p°) (11.31)
U°:a”+a°:(£pw—£”°) (11.32)

ou & sont les tenseurs de localisation donnés par :

& =a, (1~ f)c: (1 -s*") (1.33)
a" =-a, fc: (1 -s*") (1.34)

ar est un facteur d’accommodatioBefrveiller et Zaoui 79]. Il a été introduit par Berveiller et

Zaoui afin d’assurer, de maniére approximative, '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 a 1/1Bdradai et al. 87] pour avoir des niveaux de contraintes réalistes. Par

la suite, ce facteur d’accommodation sera omis pour alléger I'écriture des équations. D’apreés les
équations 11.31 et 11.32, on constate que les contraintes dans les phases dépendent de I'état de

contrainte du graindg" ), de la géométrie de l'inclusion et de I'état de déformation des phases

(e™—-£P). Ce dernier terme montre clairement linfluence d'une phase sur l'autre. Par
exemple, I'état de contrainte dans les cellules va dépendre non seulement de la déformation

plastique locales™, mais aussi de”", 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 systemes de glissement définit la
scission réduite de chaque phase de la fagon suivante :

18=R9:0° (11.35)
r3=R%:0" (11.36)
11.2.1.5. Taux de glissement

L’activation des systéemes de glissement peut se faire a I'aide des conditions de Schmid : un
systeme de glissement est actif si sa scission réduite pour uneopf@patteint la scission
critique de la méme phase,) et le taux de scission réduite est égal au taux de scission critique.

A l'aide de la loi d’écrouissagee{ationsll.14 etll.15) et des criteres de Schmid, on peut écrire
les criteres d’écoulement plastique sous la forme :

> yi=0sir])<rd (11.37)
> yi=0sird=rl etid <zt (1.38)
> Va=0si1g =15 etz =15, (11.39)

Il faut alors trouver la bonne combinaison sur 48 (24+24 en considérant les deux sens de
glissement et les deux phases) systemes simultanément pour un CFC sachant que les activités
plastiques des deux phases sont corrélées du fait de I'écrouissage non local. Pour optimiser le
temps de calcul, on utilise ici la formulation développée par Ben Zeneb BealZeneb et al.

01] donnée par laelation 1.20et étendue a un milieu biphaseé :

Vo =Ko (T 17)13 (11.40)

Les expressions des fonctioKs dans le cas de deux phases sont de la forme :

KO = ngg E(lﬂant{rg ))}!%(H tan}{k(%— D]]E(lﬂanr{r‘g ))} (11.41)

ou k est un paramétre purement numeérique. L’écrouissage non local est pris en compte
implicitement au travers des scissions critiques et de leurs taux correspondants. Nous supposons

que l'expression 1l.41choisie pour les fonction&? vérifie les conditions présentées dans le
paragraphe 1.3.7.2.2

En combinant leselationsll.1 etll.28-11.41 entre elles, les taux d’activité pour chague phase se
réecrivent :
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2= KX RO+ R TRV -TRY.)

(1.42)
= KL RO + KiRPal ROV - TRV |
i h h
En développant la relation 11.42, on trouve :
o, RRAZ R - KR4 SR = KRR
" " (11.43)

<R RO, (5 DY Rij“ - KSR

An est le symbole de Kroneckdr.etg varient de 1 a 24 pour une structure CFC et de 1 a 48
pour une structure CC.

L’ équation 11.43 peut se mettre sous une forme matricielle par blocs :

Ot R #@ R -K Fﬁfgaicklzh:RkVIVh o _ KIRM o (11.44)
K?/ ﬁ’vg a,VL z C|h 5gh_ KE F?lyvg %VL Z V;Ih y\?v Kv%R},vga}}l '
h h

Ainsi, le taux d’activité des phases est donné par (quand I'inversion est possible) :

g _[ME M KR o

yg - Mgh Mgh K:/Rwh g (”'45)
avec :

-1
M&» MO _ Ogn + KRR: &R - KR:&:R] (11.46)
Mi Mg KRV:a" R 0, - KR :a":R, '

En développant €quation 11.45 on peut trouver une expression condensée du taux de glissement
sous la forme :

9 =T9 - el
{” c 7 (11.47)

ye=Tg:0"

11.2.1.6. Contraintes d’ordre deux

Le taux de déformation au niveau des grains est décomposé en une partie élastique et une partie
plastique :

g =g 4P (11.48)
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Si I'élasticité est uniforme dans le grain de module c, on é€titde la fagon suivante :
£P = f£P +(1- f)em (11.49)

En utilisant les relations 1.1, 11.47.49, on trouve :
e = (R T +(1- f)Rﬁ:Tﬁ)}:o"” SRSV (11.50)
g

Finalement, les modules élastoplastiques tangents mésoscopiques sont donnés par :

t=| s T +(- fR:TY (11.51)

Cetteequation I1.51 nous permet donc d’avoir le comportement élastoplastique supposé local en
moyenne au niveau du grain a 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 systemes de glissement actifs, des propriétés
élastiques, de I'état mécanique dans les phases et de la morphologie de la microstructure a
travers le tenseur d’Eshelby.

1.2.1.7. Fraction volumique

La détermination de I'état mécanique du composite biphasé nécessite l'introduction d’une loi
d’évolution de la fraction de zone duikg Certains auteursEfstrin et al. 98] ont proposé des
expressions phénomeénologiquesfgalépendant de la déformation du systeme de glissement
considéré. Durant la plasticité, on considere que la fraction voluniiges cellules pour un
grain | donné évolue en fonction du glissement accunyjfé a travers la relation empirique

suivante Gloaguen et Francois 06, Toth 05, Estrin et al. 98] :

f=f(l)=f, +(f,—- fw)e[_yi’la"J (11.52)

ou fo est la fraction volumique initiale &t la valeur de saturation a grande déformatjbti.est
un parametre qui définit la vitesse de diminutionfdg/ ™ représente le glissement accumulé

dans le grainl. Cette relation permet, de plus, de prendre en compte I'hétérogéenéité
intergranulaire. En fonction de I'orientation cristallographique, la fraction volumique des cellules
pour chaque cristallite évolue differemment suivant I'activité plastique. Cette relation permettra
de reproduire, de maniere qualitative, I'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, GaudBaldidin 02] a mesuré expérimentalement la fraction
volumique de la zone dure (pardj) d'un matériau austénitique inoxydable AISI 316L. Il a
déerminé cette fraction volumique moyenne par grain a partir des clichés de MET pour
différents niveaux de déformation plastique. Suiidare I1.4 est présentée I'évolution de cette

. : T—T i . N . . I
fraction en fonction de—2 pour différents métaux, ory la contrainte de cisaillement initiale.
Y7
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La fraction volumique, pour l'acier, augmente (durcissement) en stade Il jusqu’a la saturation
puis elle diminue en stade Il (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 parametres de I'équation 11.52.

100 - 1, (%) © SLEL [Faudin 03]

a0 - & 3161 [Kashyap 28]

30 O Cul111] [Ambrosi 74] |

© Cu[100] [ dttler 73]

@ Cu-polyeristal [Miller 93]

Figure 1.4 : évolution de la fraction volumique des parisidns différents matériauhudin
02]

11.2.1.8. Réorientation des grains

Toute modélisation du comportement polycristallin doit considérer I'état initial de la texture et

en donner une représentation réaliste. Le modele que nous avons choisi permet de considérer un
nombre donné d’orientations, avec leur fraction volumique associée. Nous avons créé un pseudo-
matériau deN grains. Chaque grain est pondéré par la valeur de la FDO correspondant a son
orientation. L’orientation des grains se fait par le biais des angles d’Euler (notation de Bunge)
9,99, tels queg, D[O,Z71,¢)D[O,77],¢2 D[O,Zn]. La matrice de passagequi permet de mettre

en coincidence le repére du cristal avec celui de I'échantillon s’écrit de la maniére suivante :

gos gos  gin N aps  gn cgs+ COB, SiP, COP  sing,sing
P=|- ¢gos gsin ¢gin ¢9s @@s— s s+ cags cop, coy cop,sing| (I11.53)
sing, cosp - cogp, sing cosp

L’orientation du réseau cristallin est induite par la vitesse de rotation élastique supposée
uniforme dans le grain. Pour pouvoir calculer, a chaque incrément de déformation
macroscopique imposé, la réorientation de chaque cristallite due a la plasticité, nous avons utilisé
dans le cadre de ce travail I'approche proposée par Lebefitedmenhson 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 a I'anisotropie du comportement élastoplastique du polycristal.

[1.2.2.  Transition d’échelle méso-macro

Dans la partie précédente nous avons développé une approche pour décrire le comportement du
grain en utilisant le modéle Kroner et en tenant compte de la microstructure de dislocations et
des effets non locaux au niveau des cellules. Une autre transition vers I'échelle macroscopique
permettra d’analyser l'influence des hétérogénéités intragranulaires sur le comportement global
du matériau. Un schéma autocohérent a un site classique est alors utilisé pour effectuer la
transition depuis I'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 1.3.7.4. Pour plus de détails, le lecteur pourra se
référer a Mabelly 96, Lipinski et al. 90, Lipinski et Berveiller 89].

[1.2.3. Deécharge élastique

Par soucis de simplification, dans le cadre d'une premiere approche, nous supposerons que la
décharge est purement élastique sans écoulement plastique.

Lors d’'une décharge aprés un trajet de chargement ayant conduit a 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
apres décharge s’écrit :

o' =" -c[1+T:(c-C)]":Cct: o (11.54)
» creprésente le tenseur de rigidité du monocristal, qui dépend de 'orientation du grain.
» C estle tenseur d’élasticité macroscopique du matériau.
> 0o, désigne les contraintes internes dans un grain aprés décharge.

> o' représente les contraintes dans un grain sous la cladrggorés le chargement
imposé.
> c:[|+Te:(c—C)]’1:C‘1:a' correspond aux contraintes dans un grain dues a la

contrainte macroscopique et a I'hétérogénéité de comportement élastique a travers le terme
(c-O).

» Le termeT, est calculé pour un comportement élastique de la matrice défini par le
tenseur et non plus le tenseu).L

»  Pour un matériau élastiquement isotroge), on a simplement :

gy, =0' -0 (11.55)

» Les contraintes dans chaque phase apres décharge s’écrivent :

of =c°-c[1+T:(c-C)*:Cc?: o (11.56)

65



Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

[1.2.4. Résultats numériques

Dans la partie précédente, une premiéere approche a été mise en place a partir d’'une description
simplifiée du fait de la complexité des phénomenes physiques présents. Le but de ce modéle est
de pouvoir reproduire le comportement mécanique d'un matériau cubique soumis a un
chargement cycligue en tenant compte de grandeurs microstructurales. Pour ce faire, cette partie
présente des résultats obtenus d'apres le modéle développé précédemment dans le cas de
chargements simples et complexes. De plus, une étude paramétrique, destinée a connaitre
l'influence des principaux parametres du modele 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 paramétres de la fonctidgy, .

Le libre parcours moyen.

La distance d’annihilation.

La morphologie des phases.
La texture cristallographique.

VVVYVY VYV VVVY

Cette étude nous permettra de dégager une premiére tendance sur le choix des paramétres a
utiliser dans le cadre d’'une comparaison avec nos résultats expérimentairagdfre 1V). De

plus, les modeles développés par la suite font appel au méme jeu de paramétres. Les observations
faites pourront étre utilisées pour ces approches.

Les résultats numériques présentés sont obtenus suite a un essai de type Baushinger : traction -
compression. Nous considérons un polycristal modele 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 Francois O,emoine 95] pour ce type de texture. A I'état initial, les
cristallites possédent toutes la méme forme sphérique et leurs orientations sont choisies de
maniere aléatoire. Les scissions critiques initiales de la phase molle (cellules) et de la phase dure
(parois) sont choisies identiques sur tous les systemes de gliss@atadpfi(l 1.1). La scission

réduite initiale est nulle pour chaque systeme. Nous utilisons la matrice de Franciosi et al.
[Franciosi et al.80] qui ne fait intervenir que les interactions faible¥)(at fortes (&) entre
systemes de glissement : écrouissage latent et auto-écrouissage. L’élasticité est supposee isotrope
(1= 70 GPa ev=0,3). Le module du vecteur de Burgerstes 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
paramétres de simulation dans le tableau Il.1.

oo (M2)] Ye (M) |10 (MPa)| dMPa?) (2% @ (ki | fo | fo |V | & | Kk
110 22,8107 95 350 | 1| 1,1110,8/0,7/3,2/0,3/30
Tableau II.1 : paramétres de simulation

11.2.4.1. Comportement mécanigue en chargement monotone

Nous commencons 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 Ch&bateau 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 moyend(s , €55 ) des phases sur 'ensemble de I'agrégat donné par les relations
suivantes :

oy = f.ox (1.57)

£ = f &0 (11.58)

ou f, est la fraction volumique du grain n. Avec :
o =fo°+f,0" (1.59)

Les nuages de points décrivent I'état des contraintes d'ordre Il des gahy €t I'état

mécanique des deux phases,{) dans chaque grain (ordre Ill) avant et aprés la décharge

élastique. L'exposant est rajouté pour insister sur la dépendance de ces grandeurs en fonction
du gain étudié et pour éviter toute ambiguité, il sera omis, dans la suite du travalil.

800 -
+ o Expérimentale— Simulée
700 - +J:f+ . _
ﬁ%* Cellules —— Parois
600 -
ﬂﬂi A
~ 500 -
& Ty,
< 400
L ] oy oo TR
£ 3007 o
£ 200 - "‘"Tﬂ_ﬁr.__r_h
Q TRt
O e
100 N I+_++
0 : ‘ ‘ | |
-100 0 1 2 3 4 5 6
-200 -

Déformation (%)

Figure 1.5 : comportement mécanique macroscopique et en moyenne par phase de l'acier AlISI
316L. Les points représentent I'état de contraintes des grains (ordre 1) et des phases (ordre Ill)

avant et apres déchargdo : gy /€5 , A ol ey, +: oy le))
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Initialement, le matériau est supposé homogéne. 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 méme moment, ce qui est une hypothése qui pourrait étre
discutée. L’hétérogénéisation du matériau commence avec la création des parois qui sont
caractérisées par des contraintes internes tres élevées a cause de I'écrouissage non local. Le
durcissement de cette phase est contrdlé par la plasticité des cellules correspondantes. La
différence de contrainte entre les cellules et les parois semble cohérente avec les observations
expérimentalesUngar et Groma 89]. Le nuage de points présenté dafiguliee 1.5 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
marqguée. Cet état mécanique particulier peut permettre d'initier trés rapidement la plasticité lors
d’'un deuxiéme chargement en compression.

11.2.4.2. Influence de la scission critigue

La scission critique est plus ou moins liée a la limite d'élasticité du matériau. Elle permet de
déterminer un seuil de plastification pour un matériau donndiguee 11.6 montre que cette
scission n'a pas d'influence sur les valeurs de la pente d’écrouissage global et des phases. Cette
remarqgue est valable pour le premier et le deuxieme chargement. La transition élastoplastique est
retardée lors du deuxiéme 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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Tep = 80MLPa Polyrristal  —e— Celle —+— Paroi
5y = 95MPa Polyctistal e~ Celule - +-- Parni
T; =1101Pa Polyctistal - e - Cellde - ~+ - Paroi

Figure 1.6 : influence du choix de la scission critique sur le comportement mécanique
macroscopique et en moyenne par phase de l'acier
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11.2.4.3. Influence de la densité de dislocation initiale des parois

Nous avons simulé l'influence de la densité de dislocations initiale au niveau des netaitben(

[1.10) sur le comportement mécanique global et celui des phases (cellules et parois). Nous
rappelons que la densité de dislocations intervient d’'une facon directe dans la matrice d’auto-
écrouissager¢lation 11.23) et dans la matrice d’écrouissage non-localaijon 11.22). Par
conséquent, elle intervient d’'une facon indirecte, a travers ces matrices, dans I'expression de la
scission critique des parois, la gestion des systemes de glissements au niveau des parois, etc.

La figure 11.7 présente les résultats obtenus pour différentes valeurs de la densité de dislocations
(10° m?, 10°m? et 1d°m?), les autres paramétres restant inchangdse@u 11.1). Les effets

sont marqués sur la réponse en moyenne des parois. D’agigsréall.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 . = 0,2). On constate un durcissement du polycristal : I'écrouissage global varie
lentement en fonction de cette densité.
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Déformation (%)

. —Palyoristal  —e— Celile —+—Parni
. —Palyeristal - --e-- Cellje - +-- Paroi
: —Pdlycristal - —- - Celde - —+— Paroi
Figure I1.7 : influence de la densité de dislocation sur le comportement mécanique
macroscopique et en moyenne par phase de I'acier lors d'un essai de traction-compression

11.2.4.4. Influence de la fraction volumique

La fraction volumique évolue dans le cadre de nos simulations en fonction de I'activité plastique
qui est fortement corrélée a 'orientation du grain d’apresl&ion 11.52. Lafigure 11.8 présente
I’évolution de la fraction moyenne des pardigs=_L-f) au niveau du polycristal et aussi pour les
grains le plus et le moins déformé. La simulation a été effectuée jusqu'a 5 % de déformation afin
de bien voir I'évolution des fractions volumiques. On observe que la fraction volumique
augmente logiguement au cours de la déformation, ce qui semble cohérentralamiall.52

et aussi avec les observations expérimentales réalisées par Féamaymm$ 9pet Kashyap et
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al. [Kashyap et al. 88sur un acier inoxydable (AISI 316L). L’écart relatif de la fraction
volumique des parois a 4 % de déformation totale entre le plus et le moins déformé est d’environ
5 %.

Lafigure 11.9 montre I'influence de la fraction volumique des cellufgsf) sur le comportement
meécaniquerglation 11.43). Trois valeurs initiales ont été choisies : 0,75 ; 0,8 ; 0,85. Les autres
parametres restent inchangébleaux I1.1). Quelque soit le chargement (premier ou deuxieme
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 11.28). 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
guelconqgue est plus dur si le volume occupé par les dislocations est important.

25,54
24,5+
23,5+

o
>
N

22,5+

- -o- - (1-f) grain le moins déformé

S - ——(1-) grain le plus déformé
19,5 ‘ ‘

2 ] 4
Déformation (%)

Figure 11.8 : évolution de la fraction volumique en fonction de la déformation totale
macroscopique
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Figure 11.9 : influence de la fraction volumique sur le comportement mécanique en traction -
compression
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1.2.4.5. Influence du paramétre d’écrouissafle

Nous avons porté sur fagure 11.10 l'influence du coefficiend de la matrice d’écrouissage 2"

(relation 11.24) sur le comportement mécanique. Nous avons choisi trois valeurs pour ce
paametre{: 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 foK¢tigdguation

11.41).

D’aprés lafigure 11.10, on observe que I'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 MPg#&1 % et de 30 MPa &,=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-écrouissagéavec des écarts marqués entre les différents cas=A %,

cette différence atteint 100 MPa.
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£ =120004Pa" . Polycristal - - - Celle - ~+— Paroi

Figure 11.10 : influence de I'écrouissage local sur le comportement mécanique en traction -
compression

11.2.4.6. Influence du parameétre de la fonctikirj

La fonction K? est caractérisée par un parameétre qui est purement numéetpir 11.41).

L’influence de ce parametre, ndkésur le comportement mécanique du polycristal et des phases
est montrée sur fggure 11.11
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Dans notre étude paramétrique, trois valeurs ont été choisiek p8url5 et 30f{gure 11.11).

Durant le premier chargement, on obtient une pente d’écrouissage forte en augkentames

lois de comportement globale et locales. On observe aussi une saturation dans le comportement
en fonction du paramétredkpartir de la valeur3d0.

Aprés la décharge élastique, nous obtenons une distribution des contraintes résiduelles
(composantery, ) plus dispersées dans I'espaced) pour une valeur de plus forte Annexe I,
Figure Al.2 ]. Les extremums de contraintes pour les trois cas sont relativement similaires.

Pour le second chargement, l'influence ldsur 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 valeaugmknte.
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k= : —— Pulycristall  —e— Cefhde  —+— Paroi
k=15 ——Puoycrigtal -+ Celle -+ Paroi
k=30 —  Polycristal - - - Cellde - ~ - Parni

Figure 11.11 : influence du paramétre k de la fonctil§ij sur le comportement mécanique en
traction - compression :

11.2.4.7. Influence du libre parcours moyen

Le libre parcours moyen des dislocations est caractérisé par une constante empiridye noté
(relation 11.8). Cette constante permet de gérer le stockage des dislocations dans I'agrégat
polycristallin. D’apres laelation 11.8, le stockage des dislocations est importakt sist petit (le

taux de dislocations stockées dans les parelation I1.8) est inversement proportionnelL et

donc ak.). Nous avons choisi trois valeurs kleafin de vérifier cette remarque : 0,25, 1 et 3
(figure 11.12).

La figure 1l.12montre que la constanke n’a pas d’influence sur la réponse macroscopigue pour

le premier chargement du polycristal dans l'intervalle de déformation ck8i8ib). Par contre,
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elle influe logiguement sur les parois : cette phase subit un durcissemegtafain 11.22) en
diminuant la valeur dé&_ . Les écarts observés pour les cellules sont logiquement plus faibles :

I’écart relatif entre les réponses moyennes pour les cellules Kpeiet k,=0,5) est d’environ
2,5%

Pour le second chargement, on constate que le comportement des cellules est moinsqrigide si
est élevé (12 % d’écart relatif a la fin de I'essai ektre3 etk =0,5 pour les réponses moyennes

au niveau des cellules). On remarque aussi un léger adoucissement du polydgistat girand
(cf. relation 11.22).

Contrainte (MPa)

Déformation (%)

-550
k=025 : —— Polycristl  —e— Celfe  —+— Paroi
k=1 ——Polycristal - Celie -~ Paroi
k=3 : Polyctistal  — e - Cellle -~ - Paro

Figure 11.12 : influence de ksur le comportement mécanique en traction-compression

[1.2.4.8. Influence de la distance d’annihilation yc

Cette grandeur permet de gérer I'évolution de I'annihilation durant la déformation plastique.
Cette distance intervient dans les expressions du taux de la densité de dislocatitoas(
[1.10), du taux de la scission critiqueelation 11.20) et de la matrice d’auto-écrouissage des
parois HV%CV (relation 11.23). Nous avons fait variey. suivant trois valeurs : 10m, 10° m et

ye= 10*?m. Si on augmentg, le matériau se durcit.

Sur lafigure 11.13 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 I'écrouissage est fort. On obtient le méme comportement
pour les valeurs IOm et 10" m : on a une saturation au niveau du comportement & partir de
y=10°m. Lors du deuxiéme chargement, on observe aussi que la pente d’écrouissage des parois
devient marquée pour les trois cas. Ceci est di a la densité de dislocations au niveau des parois
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qui devient élevée au deuxiéme chargement' (). Cette grandeur a une influence directe sur
la matrice d'écrouissage locale.(adlation 11.23) au niveau des parois.
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Figure 11.13 : influence de la distance d’annihilation sur le comportement mécanique en traction
suivie d’'une compression

11.2.4.9. 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 premiére approximation, on peut supposer que
I'orientation principale des cellules correspond au systeme de déformation principal du grain (cf.
chapitre ). Une simulation numérique sur un polycristal de 100 grains a montré que le systéme

le plus actif demeuré inchangé au cours d’'un essai de traction pour 93 % des grains jusqu’a un
taux de 5 % de déformation. Donc, nous avons projeté les ellipsoides sur le plan de glissement
initialement le plus actif. Le tenseur d’Eshelby est alors calculé dans le repere de l'ellipsoide.
Pour le second chargement, nous avons supposé que ce sont les mémes systémes de glissement
qui sont les plus actifs mais avec un sens de glissement oppose.

La figure 11.14 représente I'évolution de la contrainte macroscopique en fonction de la
déformation macroscopique pour une morphologie sphérique et deux morphologies ellipsoidales
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 I'intervalle de déformation étudié. Par
contre, la forme sphérique accentue la difference entre les états mécaniques des deux phases:
une différence en contrainte de 251 MPla 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 MRBda fin de I'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 meésoscopiques (niveau des grains) et microscopiques
(niveau des cellules et des parois) pour la composapteest présentée sur legures Al.3-Al.5

(annexe ) apres 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 lorsquon passe dune forme sphérique a une forme
ellipsoidale de linclusion. Les différences sont plus marquées lorsque I'on se place a I'échelle
des phases. Le niveau moyen des contraintes est plus élevé pour les sphéres 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 podles des contraintes internes mésoscopiques et
internes sont données par fegires Al.6-Al.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,
particulierement au niveau des phases. L'effet de forme est donc important notamment lors d’'un
trajet complexe tant au niveau macroscopique que microscopique.

+
— 450 - oo
© |
o : -
\E/ N PP SRS (S 5
€ 250 [
g L
= I
o _.‘_ '
© 50 -

Déformation (%)
-550 -

Sphére: Polyoristal —e— Celle —+— Parni
3-3-1:— Polyeristal  --e-- Celie oo+ Paroi
10-10-1; Pulycristal - - Celle - ~+— Parni
Figure 11.14 : influence de la morphologie sur le comportement global et celui des phases
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[1.2.4.10. Influence des contraintes intragranulaires sur le comportement mécanique
lors d'un chargement complexe

La figure 11.15 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 a zéro. Ces résultats sont comparés aux simulations
précédentes. La limite d’élasticité en compression devient plus élevée sans la présence des
contraintes résiduelles dues a la prédéformation avec un comportement tres différent en
plasticité. Ce changement de comportement est essentiellement di aux cellules.

Contrainte (MPa)

Déformation (%)

Contraintes résiduellesnnlles
Contraintes résiduell es non nulles

Palvoristal —e— Celle —+— Paroi
Polyeristl  ——e - Cele - ~~— Paroi
Figure 11.15 : influence des contraintes résiduelles sur le deuxieme chargement

Assurément, les effets provoqués par un chargement complexe sont dus a la combinaison de
I'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 étre noté que la texture
cristallographique va jouer un réle mineur dans ce type de comportevhatkirfa 03 si elle

n'est pas couplée a la prise en compte de cette microstructure.

La figure 11.16 présente I'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
I'orientation cristallographique au travers de I'activation de systemes 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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Contrainte (MPa)

Déformation (%)

Grain le plus déform é Graitn —e— Celhie —+— Parni

Cirain le moins déformé ; Grain ——e — Celhde - —+=- Parni

Figure 11.16 : 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 a un
matériau non texturé). De plus, I'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
modeles 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,
I'anisotropie plastique et la texture cristallographiquedicépitre .

I1.2.5. Conclusion

Une premiere 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 Kréner 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 modeéle. La notion d’écrouissage non local, qui traduit
I'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 maniére
empirique.

Cette premiere approche a mis en lumiere 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 these, nous avons utilisé le modele pour effectuer une
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étude paramétrique afin de comprendre I'importance et l'influence des parameétres internes
choisis dans le cadre de notre modélisation comme la morphologie, les paramétres d’écrouissage
ou la fraction volumique. Cette étude confirme la nécessité d'une détermination de ces
parameétres pour une évaluation réaliste du comportement mécanique du matériau.
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[1.3. Modele Autocohérent-Autocohérent

Dans lapartie 1.2, nous avons présenté un premier modéle dont la transition micro-
mésoscopique est assurée par le modéle de Kroner. 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 modele 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 facon plus réaliste I'évolution de la déformation
plastique et I'évolution de la structure de dislocations.

Par conséquent, nous avons développé une deuxieme approche en utilisant, cette fois-ci, le
modéle autocohérent afin de corriger les hypotheses simplificatrices faites par la premiére. La
modélisation de la deuxieme transition (grain-polycristal) est identique a celle présentée dans
les sections 11.2.2 et 11.2.3.

[1.3.1. Transition d’échelle micro-méso
[1.3.1.1. Taux de glissement :

Dans le cadre de I'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 :

o, :V%(Lajvc I(r, r)d\/‘dv):éc +Via(Mvw I(r, r‘)d\/‘dV):éW (11.60)

ou de maniére plus condensée :

O°=| .64+ &Y (11.61)
AT L R (11.62)
oul®s, I, I"® etI"™ sont appelés les modules tangents microscopiques.

Il reste a déterminer les expressions de ces tenseurs. Pour cela, il alors nécessaire d’introduire
de maniére explicite la non-localité dans I'expression donnant le taux de glissement (cf.
relation 11.40)

Ainsi, le taux d’activité pour un systeme de glissement g donné peut se réécrire formellement
sous la forme :

ccrc cw™ w (”.63)

9 79 9 +9
WCTC +KVWVTW

yo =KIt9 +KZ 18
Vu =K

Les expressions des fonction§], traduisant I'aspect local dans le cas de deux phases
peuvent se mettre sous la forme :

KS, = ng;’g E (1+ tanHze ))}E( 1+ tan}{ k{% - 1}]}]{% (1+ tanHze ))} (11.64)
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ou k est toujours un parametre purement numeérique qui sera pris identique pour les deux
phases.

Le probléme consiste a déterminer les expressionk Yjetraduisant I'aspect non local de
l'activité plastique pour chaque phase. Or, comme nous I'avons mentionperagraphe
11.2.1.3, les parois n’influencent quasiment pas les propriétés des cellules. Nous avons donc
choisi les expressions des fonctid®§; (a#p) sous la forme :

K3, =0 et K2 = kK2 (11.65)

ou « est une constante permettant de tenir compte de I'aspect non local de I'écrouissage au
niveau du taux de glissement. Elle traduit, empiriquement, I'importance de l'influence des
cellules sur les parois de maniere simplifiée. Cette constante est inférikukmn &ffet, les

cellules se déforment aisément par rapport aux parois. Donc, le taux d’activité des cellules est
plus grand que celui des parois :

y>ys (11.66)

En insérant legéquationsdell.63 dansll.66, on trouve :

K& >KS >kKE (1.67)
Alors :
1>k (11.68)

L’ expression Il.64choisie pour les fonction& ], doit vérifier les mémes conditions que
celles de lexpression 11.41

On utilise alors legquationdl.35, 11.36 etll.63 pour réécrire les taux d’activité pour chaque
phase :

{Vc = KLR?0j + KL,R“0; (11.69)

9 — g g 4C g WG 5W
Vo = KNCRC O-ij+waRj 0'-]-
Les expressions des taux de contrainte dans chaque phase sont données par :

ot =, (&8 - &k
{ j ]k|( ki ki ) (”70)

=W

—_ W A pW
Ui =Gy (5k| & )

Une combinaison et un développement. (annexe ) des équations précédentes nous
permettent de trouver les expressions des taux de glissement :

(VEJ:[M&“ MSVU][ K R Ga £l + KauR "Gy ] (11.71)

. h h h ~C h wh W
Vo Mo MQ, ch Fh$ G t KR G €
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avec .

(Mcgch MCG’VC]:{J nt I{ i Fglh I?WF{IQijI (11.72)

{
M v?/'c1 M V%Cv lQ/vc ch ijkl Ch O_gh + K?/w F%Ng Cljkl Rkv;m

L’ expression Il.7Imontre que le taux d’activité de chaque phase est obtenu par le produit de
deux matrices de dimension égale au nombre des systemes de la structure étudiée (48 pour un
CC et 24 pour un CFC. Tous les systemes sont actives dans la formulation utilisée). A partir

des hypothéses faites sur la matrie€l, =0 et sur la fonctioiK, = O(I'influence des
cellules sur les parois est négligeable), la matvi#kest triangulaire inférieure par blocs et de
blocs diagonaux carrés. Le termé 2" est nul et ceci simplifieradguation I1.71ainsi que

plusieurs relations dans la suite de ce travail.
Les contraintes de chaque phase sont données sous la forme :

=6 o B M BB G G RS ME KD RYC,, Je +
(- b B MK R G- G REMI KD, tr“cmk.)ek.

or = g BIM KR qu.—qjmnR:gMV%aKxc ot JE +

( &~ fn R Me K, R G~ Gron R M, K R G )flf

(11.73)

Nous comparons leglations 11.73 11.61 et1l.61, nous trouvons les expressions des modules
tangents microscopiqgues sous la forme :

m = ik~ fn =4 I\@ch I?c I';? Gk~ Gmn R, Mgh Tjhctukl

J:JN =~ fn R M;h IQN Pgh Gk~ Gmn R Mgh \LVthukI

ul =~ fm I%n N\E l{c l% Gua ~ QJmnRjr\]/gM Ctukl (11-74)
imN: it = $n R Wc Ig/v Eﬁy Gk~ Gmn R Mv%\r/]v KNWRU Ciuki

Ces modules tangents microscopiques permettent d’exprimer I'écrouissage non local induit
par la déformation plastique a I'intérieur des cellules qui entraine un durcissement des parois.
lls dépendent des matrices d’écrouissages locales et non locales. Ces matrices sont exprimées
en fonction des paramétres interneslations .22 et 11.23) définis dans le paragraphe
précédent.

PuisqueH2' = Cet K& = 0 et M2 = 0, ces tenseurs peuvent se simplifier :

JIEI = ﬁ‘\kl - quanm% Nl?ch I<‘c|:§|hctukl

Iijc:;/ =0

imC:_ ifhn K Nﬁ? I& 81 G~ ﬁ}mﬂ?'\/tﬂ'ﬂﬁﬂhqum
im\/: fa — %mth,Zg W&%Rﬁh%m

(11.75)
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Il reste maintenant a effectuer la transition d’échelle vers le grain pour obtenir la loi de
comportement correspondante.

1.3.1.2. Contraintes d'ordre deux :

Les contraintes au niveau des grains sont liees aux contraintes dans les cellules et les parois
par la relation de moyenne suivante :

o" = foc+(1-f)o" (1.76)
En insérant I1.74 et 11.75 dans 11.78, on obtient :
o' =t el g e L= ) e a o ) (11.77)
Apres une opération de factorisation on trouve :
o" =A@t )Y e) e (A (@) e (1.78)

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

g=a e (11.79)
& =a":g" (11.80)

aveca’ et a” 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 :

_ -1
a’ =[I +s B LA g e T v +ses“:l‘1:AIIWW)1:s"‘5h:l‘1:lvVC ;
_ — -1
[I IR e (TS RV ) (1.81)
_ -1 _
a" = (1 +sen A (st e )
Si on tient compte de la nullité d& (=0), on trouve une expression simplifiée :

ac =[| +Sesh.| —l.AI cc]_l

) (1.82)
a” :(I +se5“:l‘1:AIWW) 1:(I —seSh:I‘l:IWC:aC)
avec :
AC=[C—] et A" =" | (11.83)

s*Mle tenseur de d’Eshelby qui prend en compte I'influence de la morphologie de l'inclusion
au niveau de chaque grain.

D’apreés les relationdl.80 et 11.81, on a alors :
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o' =((f1ee+ (1= £ )@ +( A%+ (1= £)™) v ): " (1.84)
Sachant que :

o' =1:&" (11.85)
Alors, le module tangent au niveau des grains est donné par :
| o= (oo + (1= f)me)-as + (o + (1- £)1™): 2 (1.86)

L’ expression 1l.86montre 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 I'état de contrainte, des systemes actifs, des matrices
d’écrouissages a travers les scissions critiques des phases et de toute I'histoire du chargement.
On constate que I'équation obtenue est une équation fortement implicite. Par exemple, les
tenseurs de localisatiora®( et a") dépendent dé. Pour résoudre cette équation, il sera
nécessaire de procéder a une résolution par itérations successivehamue grain pour
déterminer ce tenseur.

La transition du grain au polycristal est assurée par un modéle autocohérent classigue présenté
dans lechapitrel. La figure 11.17 réesume I'approche avec une double transition d’echelles
utilisée dans ce travalil.

Sé‘s.& ) L

=== b4 Se's.&

) Ag -CP
Y >
_________________ |

a” L% e (=w.c)

ﬂ polycrystal grain
)
Figure 11.17 : schématisation de I'approche avec une double transition d’échelle

11.3.2. Procédure de calcul
Aprés avoir présenté le modele développé, nous allons maintenant préciser les différentes

démarches qui ont permis sa mise en ceuvre informatique. Tous les calculs ont été faits sur le
logiciel Mathematica 5.1. Ligure 11.18 présente I'algorithme utilisé durant le calcul.

83



Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

(@ & @), T8, .7 05 v, B, oD, Tk ke, ¢ &

Données d'entrées

v

Incrément ;
i+!

Incrément ;i

¥
Calcul de
S-S

¥
Calcul de
HE et X5

L]

Diéterminations des
systémes actifs

¥
Calcul de
1% et ]
¥
Calcul de
#. 0% 8B, 5
¥

Actualization des grandeurs microscopiques

N

.

Arctualization des grandeurs mésoscopigques

g2, ot

L

Mon

:

Actualization des grandeurs macroscopigques

ol i

,

Test .

&

Courbe de
chargement

Limite de chargement atteinte 7
(]
i
¥

Fin du chargement

&

Décharge élastique

L]

Texture
cristallographique

Simulation des courbes en sind

Figure 11.18 : algorithme du modele utilisé
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[1.3.3. Résultats numériques

Dans cette section, les résultats du modéle vont étre comparés a 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 a I'échelle du polycristal seront également montrées.

[1.3.2.1. 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 testructure cubique centré). Nous avons simulé plusieurs
orientations correspondant a 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 I'orientation
monocristalline. La troisieme valeur a donc été considérée comme un paramétre a identifier
(méme valeur pour tous les essais) permettant d’'avoir une adéquation entre théorie et
expérience. Pour diminuer le nombre de variables a identifier, nous avons utilisé les mémes
valeurs des angles d’Euler que celles trouvées par Lorrain ebakih 05, Lorrain et al. 05]

dans le cadre d’une modélisation autocohérente élastoplastique classique.

Pour la validation du modele présenté, un des essais de traction est utilisé comme essai de
référence et les différents parametres du modele sont identifiés par I'intermédiaire de celui-ci.
Ensuite, pour les autres essais, le jeu de parametres reste évidemment identique. L’élasticité
est supposée isotrope et elle est décrite par le module de cisaillgrfre6tl,75 GPa) et le
coefficient de Poissomw (= 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 :
(113(112) et (119(111). La scission critique initiale pour chaque systéme de glissement de

chaque famille est supposée étre la méme. Elle est déterminée pour reproduire au mieux la
limite d’élasticité du matériau. Trés peu de données expérimentales sont disponibles sur les
parameétres définissant I'évolution des dislocations et I'écrouissage. Dans un premier temps,
ces parametres 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 a I'essai de traction. Ceci peut se justifier puisque les paragnetres

Ye (Eq. 11.9), k. (EQ. 11.8), ¢ (EQ. 1.24), etk (EQ. 11.68) définissent I'évolution de la densité

de dislocations ainsi que de I'écrouissage du matériau. Par conséquent, ils peuvent étre
déduits de la réponse mécanique de ce dernier. Une val@b el& prise poué (Eq. 11.16).

Pour la fraction volumique, une valeur typique observée pour les cellules de dislocations est
choisie. La valeur dek (Eq. 11.64) est déterminée par comparaison avec un modele
autocohérent classique pour un chargement monotone (en terme de systeme de déformation
principale et de réorientation cristallographigque). Cette valeur est ensuite ajustée pour
reprodglige au mieux l'essai de référence. La norme du vecteur de Burgers est prise égale a
5,82 10" m.

Les parametres de simulations sont donnés datableau I1.2. Lafigure 11.19.a présente

I'essai d'identification et legures11.19.b-d présentent la validation du modéle. flgure
[1.19.a donne aussi le comportement des parois et des cellules.

85



Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

De maniére générale, les résultats simulés arrivent a reproduire le comportement général des
monocristaux en traction. Léigiures 11.19.cet11.19.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 lorientation exacte du monocristal n'est pas
entierement connue. Ce probléme a été constaté également par Larain[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 modele a reproduire qualitativement les données
expérimentales.

Les figures montrent I'effet de I'écrouissage non local. Les contraintes internes dans les
parois sont a peu pres trois fois supérieures a celles présentes dans les cellules a la fin de
'essai mécanique. L'écart relatif, pour 'orientation cristallographique (0°, 82°, tgfyg

11.19.a), varie de 0 a 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 Nakadah[ et Nakada 67] sur un monocristal deder

Comme pour le cas précedent, les angles d’Euler sont ceux utilisés par LorrairLetraln|

05, Lorrain et al. 05] qui les ont déterminés de la méme facon que dans le cas de la traction.

Les simulations ont été réalisées sur quatre orientations cristallographiguebldaal 11.2

présente les parametres d’ajustement qui ont été déterminés par un essai de calage sur
I'orientation (90°, 90°, 45°). Ensuite, pour les autres essais, le jeu de parameétres déterminé est

gardé constant. Les résultats des simulations sont présentésfiguréesd|.20.a-11.20.d. Sur

ces figures, nous avons présenté la variation de la contrainte de cisaillement en fonction de la

déformation.

D’aprés lesfigures 11.20.a-11.20.d, le modele prédit bien la limite élastique pour toutes les
orientations étudiées. Sur légures11.20.a, I11.20.c et 11.20.d, I'écart relatif entre la pente
d’écrouissage simulée, et celle issue de I'expérience est assez faible : 12 % au maximum. Les
niveaux des contraintes simulées dans la partie plastique pour I'orientation (90°, 86°, 45°) (cf.
figure 11.20.b) sont toujours inférieurs a ceux de la courbe expérimentale. L’écart relatif varie
avec l'augmentation de la déformation : de I'ordre de 11 % a 5 % de déformation et de 8 %
pour 10 % de déformation.

D’aprés les essais de traction et de cisaillement présentés ici, on peut conclure que le modéle
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 modéle dans le cas d’'un trajet Bauschinger pour
un monocristal de fer : charge (cisaillement) - décharge (élastique) - recharge (cisaillement
dans une autre direction).

a%| ™ |po (M) Ye (M) | Teoaz)| Teoaoy| ¢ |Ki| fo | fw | V¥ | E| K | K
(MPa) | (MPa) |(MPa?)

Traction 11,1 10° [2,810°] 18 16 500 | 5%0,8|0,75 3,2|0,54,3 0,4
Cisaillement 1| 1,1 10° |2,810°] 17 15 450 | 550,86/0,75| 3,2 |0,94,3| 0,4
Chargement complexel [1,1 10° |2,810°] 6 5 450 | 550,85|0,75| 3,2 10,5 20| 0,4

Tableau 1.2 : paramétres des simulations
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Figure 11.19 : résultats expérimentauRglinow et al. 72t simulés pour des essais de
traction : a : identification des parametres ; b-d : validation du modéle
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Figure 11.20 : résultats expérimentaulK¢h et Nakada 674t simulés pour des essais de
cisaillement : a : identification des parametres ; b-d : validation du modele
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Chargement complexe

Comme pour le cas précédent, les essais réalisés par Keh et Naiads 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 a un trajet Bauschinger. Pour nos simulations, nous avons utilisé les mémes
valeurs d’angles d’Euler que celles de Lorrdiorfain 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 troisieme a été calculé a posteriotialileau 1.2 présente

les parametres des simulations. Légures I1.21.a-11.21.d présentent les résultats
expérimentaux et simulés.

Lesfigures I1.21.a-11.21.d montrent que les courbes simulées et expérimentales sont proches
pour le premier et le deuxieme chargement excepté pdiguee I1.21.b. Dans ce cas, le
modéle sous-estime la courbe de chargement expérimentale. Le changement de trajet est mal
décrit par le modele. Cette erreur peut venir de I'hypothése forte selon laquelle le premier
angle d’Euler est considéré comme constant d’un essai a l'autre.

Ces résultats montrent néanmoins que la loi de comportement permet de prédire des
chargements complexes comme des essais Baushinger.

(65°, 82°, 66°)/(65°, 82°, 66°) (65°, 82°, 66°)/(65°, 52°, 102°)
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60 80 -
E 7]
= |
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Figure 11.21 : résultats expérimentaulkéh et Nakada 678t simulés pour des essais
complexes : (a) identification des paramétres ; (b-d) validation du modele

88



Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

[1.3.2.2. Simulation d’un polycristal

Dans cette section, nous présentons de premiers résultats numériques obtenus avec I'approche
autocohérente pour des chargements simples et complexes pour un acier austénitique AlSI
316L. Ces résultats sont confrontés a ceux issus du travail de CHoteaedu 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 a
représenter l'agrégat polycristallin. La scission critique initiale pour chaque systéme de
glissement et pour chaque phase est supposée étre la méme. La scission réduite initiale est
nulle pour chaque systeme au départtdideau Il.3contient les parametres du matériau. Les
parameétres de simulations sont donnés datableau I1.4. Sur |digure 11.22, nous pouvons
observer I'évolution simulée et expérimentale de la contrainte macroscopique en fonction de
la déformation totale de I'acier AISI 316L. Nous avons également représenté sur cette figure,
I'état mécanique de chaque cristallite et de chaque phase (cellule et parois) selon le méme
principe que la figure 11.6.

D’apres lafigure 11.22,0n remarque que le modéle 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 tres élevés (500 MPa) par rapport a ceux observés
dans les cellules (environ 300 MPa), ceci est lié a I'’écrouissage non local introduit dans le
modele.

La figure 11.23 présente I'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 tractionfigare 11.23 montre que le modéle développé

ici est capable de prédire le comportement de I'acier AISI 316L en trajet séquentiel pour des
taux de prédéformation qui seront utilisés dans le cadre de notre étude expérimentale (cf.
chapitre 1V).

Aprées 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 (composan{g 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, apres le premier chargement,
permet de reproduire l'effet Baushinger observé expérimentalement sur le matériau. La
courbe, obtenue apres un essai de prédéformation de 4 % de déformation totale, présente un
ecart relatif un peu grand par rapport aux autres courbes. Cet écart atteint une valeur
maximale a 2,5 % de déformation (en compression) et vaut 12 %. Ceci peut étre expliqué par
I’hypothese que nous avons faite sur I'auto-écrouissage des cellules : nous avons considéré le
numeérateur ) de la matriceH " constant. Or, cette hypothése devient fausse a des taux de

dé&formation plus élevés du fait de I'écrouissage inévitable des cellules. Si on autorise une
augmentation de ce facteur avec la déformation, on obtient des résultats proches de
I'expérience et ce quelque soit la prédéformation.
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c11(GPa) | c12(GPa) | ca(GPa) | b(m)

245 105 70 519

Tableau 11.3 : paramétres du matériau

a® | & [1o(MPa) T (MPa?)| ki | fo | fo | V* | & | kK [po(M?)] ye(Mm) | Kk
111 92 500 | 0,50,8[0,7| 22| 0,6 25|1,5162,810°|0,5
Tableau I1.4 : paramétres de simulation
800 -
+
700 ~
600 -
<
o
S 500
g
-g 400 -
|5
S 300 -
200 - o Expérimentale —— Comportement global
100~ —— Cellule —— Paroi
0</ I I I 1
0 8
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Déformation (%)

Figure 11.22 : comportement mécanique macroscopique et en moyenne par phase de l'acier

AISI 316L. Les symbolgs : o) /e, A: o¥ 1€, +: T}

3 nw

/1 £1)") représentent I'état des
contraintes des grains et des phases.
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Figure 11.23 : comparaison entre les simulations et I'expérie@l®feau 99pour des essais
de traction-compression

[1.3.4. Conclusion

Une deuxieme 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 modele décrit I'écrouissage d'une facon plus realiste a travers
lintroduction de la notion de [I'écrouissage non local et la prise en compte de
'accommodation plastique entre I'inclusion et la matrice (milieu homogene 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 systémes de glissement est gérée par une fonction inspirée de la viscoplasticité
suivant une formulation non locale. Ceci permet d’'étre efficace au niveau des temps de calcul
et déviter l'introduction d’'une analyse combinatoire extrémement colteuse en temps de
calcul (I'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 premiéere validation de notre approche.
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[1.4. Modele Mori-Tanaka-Autocohérent

Dans lapartie 1.3, les propriétés mécaniques du grain sont calculées a partir de celles des
phases (parois et cellules) par une transition d’échelle assurée par le modele autocohérent. Ce
méme modele a été utilisé afin de connaitre le comportement du polycristal & partir de celui
des grains. Pour chaque incrément de déformation (ou de contrainte) macroscopique, il faut
alors calculer le tenseur d’Eshelby pour chaque gresfation 11.82). Il est également
nécessaire de déterminer le tenseur des modules tangents élastoplagtdatesn 11.86) 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 élevees.

Dans cette partie, une troisieme approche basée sur le modele de Mori-Tanaka est alors
proposée. La déduction du comportement du grain a partir de celui des parois et des cellules
est calculée par cette approche. Ce modele permet de calculer, sans itération, le tenseur des
modules tangents au niveau du gr&rg(i est fonction du tenseur d’Eshelby, diminuant ainsi

les temps de calcul. Il est adapté a eétudier les matériaux composites présentant une
microstructure matrice—particule avec une fraction volumique modérée d’inclusions (parois).

Comme dans les deux premiéres approches, la transition du grain au polycristal est toujours
assurée par le modele autocohérent. Ainsi, ce paragraphe présente uniquement le modele de
Mori-Tanaka.

[1.4.1. Présentation du modele

Le modele de Mori-Tanaka est basé sur la solution d’EshEKiye]by 57] pour une inclusion
plongée dans un milieu infini. Une description détaillée de ce modéle peut étre trouvée dans
[Derrien 95, Mercier et Molinari 08, Hu et Weng 00].

On supposera que I'hypothés€ = 0 est toujours valable. Le taux de déformation dans

I'inclusion (ici les parois) en fonction du taux de déformation dans la matrice (cellules)
(figure 11.24) peut s’exprimer dans cette approche de la fagon suiregei [04] :

£" =T :£° ou biengmeon =T ; gmatree (1.87)

avec .

1

T =[l +s e 2w (11.88)

s*Mest le tenseur d’Eshelbylefe tenseur identité.

Matrice : cellule

Inclusion : paroi

Figure 11.24 : hétérogénéité intragranulaire représentée par le modele de Mori-Tanaka
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Le taux de déformation dans la matrice (cellule) est lié a celui du grain par la relation de
localisation suivante :

=g e (11.89)
a‘ est le tenseur de localisation des cellules :
a =[fl+(1- f)1]" (11.90)

La relation 11.89 nous permet de déduire la relation de localisation qui existe entre le taux de
déformation des parois et celui des grains :

& (11.91)
a" est le tenseur de localisation des parois :
a'=T:[fi+(1- £)T]" (11.92)

La gestion des systemes de glissement est assurée par les forgljofrelations 11.63et

[1.64). On retrouve, avec la méme procédure de calcul, les mémes expressions des taux de
glissements des phases données parelesions 11.71 Ainsi, on pourra déduire les mémes
expressions des taux de contraintes des phases donnédis7/ates modules tangents
microscopiques gardent les expressions de.ll.76

Le taux de déformation totale peut étre relié aux taux de déformation dans chaque phase, par
la relation de moyenne suivante :

&' = e +(1-f)e" (11.93)

De la méme fagon, nous obtenons pour les contraintes :

o' = fot+(1-f)o" (11.94)

On peut déduire facilement le module tangent mésoscopique au niveau des grains :

L=+ (10— )1 )as + (A +(1- f)).a" (1.95)

L’ équationll.95 montre clairement que le tenseur des modules tangents élastoplastiques au
niveau des graind a une forme relativement simple. Ce tenseur dépend de I'état de
contraintes, des systémes actifs, des matrices d’écrouissage a travers les scissions critiques
des phases et de toute I'histoire du chargement. On constate que I'équation obtenue est une
équation explicite ne nécessitant pas un calcul itératif comme pour I'approche autocohérente.

[1.4.2. Résultats numériques

Pour valider 'approche développée dans cette partie, nous avons utilisé les mémes données
expérimentales présentées dans paragraphe 11.3.3. Ainsi, nous avons simulé le
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comportement mécanique de monocristaux dex Fae 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.

[1.4.2.1. Simulation du comportement mécanique de monocristaux de fer

Les simulations ont été faites en gardant les mémes angles d’Euler utilisés préecédemment
dans le paragraphe 11.3.3. Par conséquent, le seul changement dans la simulation de
'approche de Mori-Tanaka est le jeu de parametres de simulations. Ces parametres ont été
déterminés par un essai de calage et ils sont regroupés dabkeda 11.5. Dans le cadre du
modele 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 figurell.25 : résultats pour des essaisti@etion,
> la figurell.26 : résultats pour des essaiscikaillement,
> la figurell.27 : résultats pour des essaiscikaillement complexe

A titre de comparaison, les courbes simulées par I'approche autocohérente sont également
présentées sur ces figures.

D’aprés ces figures, il existe peu d’écart entre les courbes simulées et expérimentales. L'écart
relatif le plus élevé est de 20 % et correspondcalabe 11.25.b. Les différences qui existent

entre les résultats simulés et expérimentaux peuvent étre expliquées par les raisons déja
avancees pour I'approche autocohérente :

> Les angles d’Euler ne sont pas connus de fagon précise. La premiére composante des
angles d’Euler §,) est inconnue. Elle est considérée en tant qu'un des parameétres constants
des simulations.

> Le modéle est élaboré dans le cadre des petites déformations.

Quelque soit le chargement, nous remarquons une évolution similaire entre I'approche
autocohérente et celle de Mori-Tanaka notamment pour les trajets simples. Nous pouvons
constater une légere différence entre les courbes ; la valeur maximale de cette différence est
d’environ 18 MPa. Par contre, pour les trajets complexes, le modéle de Mori-Tanaka décrit
mieux le changement de trajet (i§ures 11.27-bet-c) et il permet de reproduire de maniere

plus réaliste 'augmentation de la limite d’élasticité entre les deux chargements.

Le modéle basé sur I'approche de Mori-tanaka est donc capable de reproduire et d’expliquer
le comportement de monocristaux sous chargements monotones ou bien complexes.

a%|a" | Teou12)| Teoaao)| LMPAY) (KL | fo | fo |V | E | K | K
(MPa) | (MPa)
Traction 11,1 17,3 16 500 2 0,89,75| 3,2 |0,15,7/0,01
Cisaillement 1 1,0 17 15 450 | 0,90,85/0,75/ 3,20, 5 | 0,2
Chargement complexel |1,1] 6 5 400 | 4%509]| 0,75 3,20, 10|0,01
Tableau II.5 : paramétres des simulations
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Figure 11.25 : résultats expérimentauRglinow et al. 72t simulés pour des essais de
traction : a : identification des paramétres ; b-d : validation du modele
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Figure 11.26 : résultats expérimentaulK¢h et Nakada 674t simulés pour des essais de
cisaillement : a : identification des parametres ; b-d : validation du modele
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Figure 11.27 : résultats expérimentauikg¢h et Nakada 67] et simulés pour des essais de
cisaillement complexes : (a) identification des paramétres ; (b-d) validation du modele

11.4.2.2. Simulation du comportement mécanique d’'un polycristal

De maniére similaire a I'approche autocohérente, la texture initiale est supposée isotrope. Ce
choix est expligué par la méconnaissance de la texture initiale du matériau simulé. Les
scissions critiques initiales sont supposées identiques pour I'ensemble des systémes de
glissements. La scission réduite initiale est nulle. Les parametres de simulations ont été
déterminés par ajustement de la courbe de chargement macroscopique expérimentale
présentée sur la figure 11.28. Leurs valeurs sont présentées dans le tableau I1.6.

La figure 11.28 présente également le comportement mécanique aux différentes échelles du
matériau (mésoscopique, microscopique et comportement moyen des phases) a la fin du
chargement et aprés la décharge élastique.

Comme pour les approches autocohérente et de Kroner, ces résultats mettent en évidence
I'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 modéle a reproduire un chargement complexe (une
traction suivie d’'une compression) du polycristal (acier 316L) en se basant toujours sur les
résultats expérimentaux d€Hoteau 99]. Nous avons gardé les paramétres de simulations,
donnés dans le tableau 11.6 avec des taux de prédéformation différents : 1 %, 2 %, 3 % et 4 %.
Les résultats numériques et expérimentaux sont présentés laldigure 11.29. Nous
observons que le trajet Bauschinger et I'écrouissage sont bien reproduits par le modéle durant
le premier et le second chargement aux différent taux de prédéformation choisis. L'écart
relatif le plus éleve est observé a 4 % de prédéformation et environ 10 %.
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a® | & |to(MPa)|Z(MPa?) | ki | fo | fo | V¥ | & | K

111 90 600 23 0,80,7) 22| 0,3] 10

Tableau I1.6 : paramétres de simulation
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Figure 11.28 : comportement mécanique global et des phases en traction. Les symboles (
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Figure 11.29 : comportements expériment@hoteau 99 et simulé de I'effet Bauschinger a
différents pourcentages de prédéformations
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[1.4.3. Conclusion

Une troisieme 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 a travers une transition d’échelle assurée cette fois-ci par le modele
de Mori-Tanaka. Ce dernier permet de réduire les temps de calcul au niveau du calcul du
tenseur des modules tangents élastoplastiques meésoscopiques, 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 a partir du
grain par une deuxiéme transition d’échelles avec un modéle 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
modele et les essais expérimentaux choisis comme référence dans cette partie.
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[1.5. Modele Peeters-Autocohérent
[1.5.1. Introduction

Nous avons développé, dans les sections précédentes, différentes approches micromécaniques
pour la prédiction du comportement mécanique a I'échelle du grain. Il nous a semblé
intéressant de compléter notre étude en développant une approche différente des modeles
d’homogénéisation pour la description de la microstructure de dislocations, en I'occurrence,
une approche liée a la densité de dislocations a été utilisée. Ce type d’approche définit
I'écrouissage du matériau et la contrainte d’écoulement en fonction de variables internes liées
a la densité de dislocations totale.

Dans cette partie, nous présentons une modélisation a I'échelle intragranulaire basée sur les
travaux de Peeters et dPdeters et al. 02]. La description de la microstructure intragranulaire
repose sur I'observation expérimentale de structures de dislocations particulieres présentes
dans des grains dont la structure cristalline est cubique centrée. Nous avons étendu ce modéle
au cas des matériaux a symétrie cubique faces centrées. La transition d’échelle du grain a
'agrégat polycristallin sera, une nouvelle fois, assurée par le modele autocohérent
élastoplastique présenté dans le chapitre |

[1.5.2. Présentation du modele
[1.L5.2.1. Echelle microscopique : structure de dislocations

Nous présentons dans cette section, le principe du modele de maniere 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 modeéle développé ici est basé sur la décomposition de la densité de dislocations totale du
matériau sous la forme de trois termes (figure 11.31) :

(b}

2 sd ="
Figure 11.30 : représentation de la microstructure intragranulaire [Peeters et al. 02]

> La densité de dislocations immobiles (¥)rstockées dans les murs de dislocations (cell-
block boundaries (CBBs)), définie sur la famille de plans (1;61?.:

» La densité de dislocations mobile dites ‘polarisées’ définie sur la famille de plans (111) :
P'"P. Cette densité est supposée avoir une polarité ou un signe : elle peut donc prendre une
valeur positive ou négative. Durant la déformation plastigfigure 11.30), on a une
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Chapitre 1l : Modélisation élastoplastique

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 arrétées sur l'autre
face. Ce phénomeéne va causer une asymétrie au niveau de la résistance au glissement
plastique suivant le sens considéré. Pour les auteurs, ceci explique I'effet Baushinger et la
difféerence de limite d’élasticité constatée lors d'un changement de trajet. Quand le
chargement est inverse, les dislocations ‘polarisées’ peuvent sortir des murs et s’annihiler
avec les dislocations présentes a l'intérieur des cellules ; ceci expliquant le régime transitoire
observé durant le deuxieme chargement. Ensuite, avec la déformation, ces murs deviennent
polarisés a nouveau mais dans un sens opposé au premier chargement et on retrouve une
courbe de chargement équivalente a celle du chargement monotone.

' 1 .
Zy I 1 <+ T T
IEL Y § | — et S NN S
— T i l T T—> '!_' j—_ T—
i i 1
LT TR

Figure 11.31 : schématisation de la polarisation de la densité de dislocations mptfiles
[Peeters et al. 00]

> La densité de dislocations statistiquement stockées’)(# l'intérieur des cellules (cell
boundaies (CBs)), modeélisée par un scalaire pour 'ensemble des systemes de glisgement :

La forme des lois décrivant I'évolution de ces trois grandeurs de dislocations est similaire aux
lois classiques pour la gestion de stockage et d’annihilation de disloc#tarks [76].

Un matériau CFC est caractérisé par quatre familles de murs de dislocations (tableau 11.7)
possibles. La normale de chaque mur est notéé=1,...,9 et la direction de glissement est
note m, (s=1,...,13. A partir de la normale au mur et la direction de glissement, nous
pouvonsdéfinir 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 I'expression :
L o A
@ = ZFm.ni (11.96)
=1

Y, est la vitesse du glissement du systén(ositive ou négative) dd, la norme du vecteur
de Burgers. Si un systeme de glissement est coplanaire au mur, alors il ne contribue pas au

flux @ (le produit m.n" est nul).
> Le taux de glissement total dans chaque mur :

I = Z{SMW:O}WJ (1.97)
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Dans une premiere approche, le modele construit au maximum, a chaque incrément de
déformation, deux familles de murs de dislocations paralleles aux plans (111) dont les
activités de glissement sont les deux plus dominamehdsh et al. 04]. Les autres plans
correspondent aux murs généres précédemment, permettant ainsi de prendre en compte I'effet
de la microstructure existante et donc I'histoire des chargements que subit le matériau.

N° de mur | Plan du mur
1 (117)
2 (111)
3 (112)
4 (u11)

Tableau I1.7 : 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 fantilenurs au pas actuel
est définie par :

o =1 g - RW"pi“’)%, (=1.2) (11.98)

1" et R 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 I'annihilation des dislocations polaires de chaque fanddemurs au pas
actuel sont décrits par :

o :(l Wp\lpin +‘piwp‘ sigr(d’i )_ prpiij|¢i| (11.99)

1P coefficient de stockage des dislocations polaiR¥¥; coefficient de restauration des
dislocations polaires. Ce sont deux paramétres a 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
I'activation de nouveaux systémes de glissement. Les dislocations mobiles vont alors générer
de nouveaux murs de dislocations correspondant au mode actuel de déformation et détruire
(de maniere 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 :

oM = B oM, (11.100)

b
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P == Rtr;cg Pl

new

(1.101)

ou /-, est la vitesse de glissement totale sur les plans de glissement actuellement activés et
Racg UN terme de restauration des murs non genérés 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 étre annihilées, ce qui peut se traduire
par I'équation suivante :

piWP = _Rrevpiwp|¢i| (”102)

ouU Rey 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 a la loi 11.98 :

2

p=(|ﬁ—Rp) o (1.103)

S

| est un coefficient d'immobilisation etd coefficient d’annihilation.

Durant un essai Bauschinger (deuxieme chargement), la plupart des systemes 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 étre
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 I'effet d0 au
changement de trajet a été rajoutd.aql) :

p:<(lﬁ—Rp)§

v —‘M?zppL;;;mZ\VSD (11.104)

sat S

Le symbole <y> donne 0 s et y si y>0.
avecy, un terme qui doit étre déterminé suivant trois cas possibles :

> (=0, si aucun flux n’est inversé

> ¢~1, si un flux de la famille de murs est inversé. On a)l;ausch=‘piw"‘
2

> ¢~1, si deux flux de la famille de murs sont inversé. On a)l;ausch:Z‘pin‘
—

Le coefficientR, détermine I'importance de l'interaction des deux familles de dislocations sur
les cellules. Le coefficienp.: 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 11.32 : schéma explicatif du modéle microscopique

[1.5.2.2. Echelle mésoscopique
Evolution de la scission critique :

La scission critiquer; par un systéme de glissemenmteut étre définie en faisant intervenir la

fraction volumiquef des cellules, I'écrouissage isotrope di aux cellatés I'écrouissage
latent et la polarité des murS®® et tous les aspects de la microstructure n’entrant pas en jeu
dans les variables internes (tailles de grain, etc.) :

rs=r,+(1-f)r®®+f irgBB (11.105)
i=1

ou

rigBB =7+ z'i‘g’d (11.106)

1 = ap || m.n sigrlo) (1.107)

Tt =aub/ p"|m.n| (11.108)

r°® = qub\/p (1.109)
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La gestion des systemes actifs :

La formulation de Ben-Zineb et alBgn Zeneb et al. 01] a été utilisée afin de gérer
I'activation et la désactivation des systemes de glissements :

yo =K%, 19)1" (11.110)

L’expression de la fonction%est donnée par :

K® =%E[1+tanr{k(%— DB(%(lﬂan rr'g))j (1.111)

k est parameéetre numeérique. traduit l'auto-écrouissage. Dans thapitre | ce terme
correspond au ccefficiei®® de la matrice d’écrouissage. Dans la formulation proposée,
I’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 :

n= I{ (k- J)Ex;{kez;'/gj] (1.112)
g
Cette expression permet de faire varjatans un intervallek, k;], avec une vitesde.

Evolution du taux de glissement :

On peut montrer que I'expression du taux de glissement est sous la forme :

P =0+ KR Q) R KIR :¢(0):£" (2)=N" 2" (Q) (11.113)

Equations constitutives du grain

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

gl =g 4 (11.114)

La déformation plastique au niveau des grains est exprimée en fonction du tenseur de Schmid
R et du taux de glissemepf sous la forme :

£ =>"RIpC (11.115)
¢}

Apres quelques développements mathématiques, on trouve :
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g :(s+z RY: Nhg:cj:a'” (11.116)
g,h

Nous rappelons queet cdénotent le tenseur de souplesse et de rigidité respectivement.
L'inverse du tenseur des modules tangents élasto-plastijess$ous la forme :

"=st) RI:N":c (1.117)
g,h

[1.5.3. Résultats numériques
[1.L5.3.1. Chargement monotone
Comportement mécanigue

bY

Dans cette partie, nous avons testé la capacité du modele développé a 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 these. Pour plus de détails, le
lecteur pourra donc se référer a la partie expérimentale de ce rapport développé dans le
chapitre 1.

Nous avons utilisé la méme méthodologie que les précédentes études numériques. La texture
est supposée isotrope et le polycristal modéle est constitué de 200 grains de forme sphérique.
Les parametres de simulations ont été déterminés a partir de la courbe expérimentale en
traction et ils ont été gardés constants lors de la simulation du deuxiéme chargement

(compression). Les valeurs de ces parametres sont présentées dapiede 11.8 Les

parametres liés au matériau sont présentés déaisiéau 11.9

Nous avons présenté surfigure 11.33les comportements mécaniques simulé et expérimental

de l'acier inoxydable AISI 316L déformé a 10 %, ainsi que I'état mécanique de chaque grain
(contrainte-déformation) a la fin du chargement et aprés la décharge. D’apres cette courbe, on
observe que le modele arrive logiguement a simuler le premier chargement en essai de
traction étant donné le grand nombre de variables internes ajustables.

f k kf kr ke %) (MP&) a I
0,8 20 55 10 18 55 10 55 0,1 10
| | Rm) | Rm) | R"(M) | Rig(M) [ Rev(m) | Ro(m)

3010° | 1010° | 10° 10° 10° 10° 510° | 510°

Tableau 11.8 : paramétres d’ajustement

c11(GPa) | c2(GPa) | c4(GPa) b (m)
245 105 70 2,86 1

Tableau 11.9 : paramétres du matériau
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Figure 11.33 : comportement macroscopique d’un acier AlSI 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 dislocationso™ et p*"pour un grain donné du

polycristal, en fonction de la déformation totale sont présentées diguess 11.34et 11.35,
respectivement. L'orientation du grain (angles d’Euler) est (1,45 ; 0,83 ; 3,22°).

Lesfigures 11.34et11.35 montrent clairement qu’on a principalement un seul type de mur de
dislocations paralléle au plan de glissement (111). La deuxieme famille de murs paralléle au

plan (111) est minoritaire. Ceci peut étre corrélé au fait que pour cette orientation donnée, on
a l'activation majoritaire d’'un systeme de glissement dans le plan (111). Les densités de

dislocationgo! et p"® de ces deux murs évoluent d’une fagon similaire pour le mur (111). A

10 % de déformation totale, un facteur 7 existe entre les deux types de dislocations de ce mur
(p™ =7p"™). Ce facteur est d0 au choix des paramétres de stock&el'f) et
d'annihilation des densités de dislocatio®'Y R"). Le mur de type (11) atteint la
saturation a 3 % pour les deux densités de dislocations mais leurs valeurs different
(o' = 610"m? et p™ = 2510° m?).

La figure 11.36 montre I'évolution de la densité des dislocations dans les cellgle€dtte
évolution est rapide et passe dé a@ 16°m™2
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5,0E+06+
4,0E+067 —— (111)
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“_ 3,0E+06-
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*q 2,0E+067 ------
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Figure 11.34 : évolution de la densité de dislocations immoba€siurant un essai de
traction
7,0E+14+
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Figure 11.35 : évolution de la densité de dislocations polarigg€siurant un essai de
traction
2E+12-
1,5E+12-
E 1E+12-
Q
5E+11
O I I I I 1
0 4 6 10
€11 (%)

Figure 11.36 : évolution de la densité de dislocations dans les cejadiesant un essai de
traction
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[1.5.3.2. Chargement complexe

Les résultats expérimentaux et simulés pour un chargement Baushinger, a différents taux de
prédéformations, sont présentés suidare 11.37. Sur cette figure, on constate que le modele

est capable de reproduire la courbe expérimentale macroscopiqgue dans le cas d’'un chargement
complexe. Les courbes d’écrouissage du premier et du second chargement sont bien
reproduites par ce modele pour I'ensemble des prédéformations considérées.

¢ Expérimentale

——Simulée

-640
€11 (%)

Figure 11.37 : comportement macroscopique du AISI 316L pour des essais de traction-
compression

Cette approche a comme principal inconvénient le nombre important de parametres a
identifier (16). De plus, une partie d’entre eux ne peut étre 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 parametres
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 parameétres (de maniére
empirique) en partant des valeurs trouvées par Mahesh dWlahe$h et al. Q4sur un
polycristal de cuivre aprés une étude sur l'influence et le réle de chaque paramétre du modéle.
Cette méthodologie ne garantit pas d’avoir trouvé le meilleur jeu (et unique) de parametres.

[1.5.4. Conclusion

Nous avons développé une quatrieme 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 I'hétérogénéité intragranulaire consiste a alimenter le modéle autocohérent
par une description microscopique des mecanismes 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 a différents taux de prédéformation. Les évolutions
des densités de dislocations ont été également simulées. Les résultats des simulations ont été
confrontés avec succeés aux résultats expérimentaux au niveau macroscopique.
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[1.6. Conclusion du chapitre

Dans ce chapitre, nous avons présenté quatre modeles élastoplastiques des matériaux de
structure cubique afin de tenir compte de I'hétérogénéité intragranulaire. lls 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 premiere approche, les deux
transitions ont été assurées par le modéle de Kroner pour déduire le comportement du grain de
ceux des phases (cellules et parois) et le modéle autocohérent afin de simuler le
comportement du polycristal a partir de celui des grains. La deuxieme approche est assurée
par le modele autocohérent. Elle a été développée afin de tenir compte de I'accommodation
plastique entre 'inclusion (cellule ou paroi) et la matrice (grain) négligée (ou bien considérée
d’'une facon phénoménologique) par le modele de Kroner. La troisieme approche est assurée
par le modele Mori-Tanaka et le modele 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 a la problématique du fait de la présence d’'une phase minoritaire.

Dans ce type d’approches, I'hétérogénéisation intragranulaire est mise en évidence par un
ecrouissage 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 systemes de
glissements afin de lever les inconvénients d’'une analyse combinatoire basée sur les criteres
de Schmid. Les modéles 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 I'approche de Kroner-autocohérent. Cette étude a permis de voir l'influence de
chaque parametre des modeéles sur le comportement mécanique de I'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 quatrieme approche développée dans ce travail est basée sur la densité de
dislocations comme variable principale. Ce type d’approche définit I'écrouissage du matériau
et la contrainte d’écoulement en fonction de variables internes lies a la densité de
dislocations totale. Celle-ci joue un rble principal dans la gestion du stockage et de
I'annihilation des dislocations durant la déformation plastique a 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’apres les premiéres simulations, le
modele semble étre capable de prédire le comportement d’'un matériau de structure cubique a
faces centrées.

Dans ce chapitre nous avons présenté et validé, avec des résultats expérimentaux
bibliographiques, quatre modeles différents et complémentaires. Il reste a tester ces modeles
avec nos résultats expérimentaux acquis au cours de cette these. Nous avons effectué des
essais Baushinger a 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 I'évolution des contraintes résiduelles en fonction du chargement. La diffraction nous
permettra de valider nos modeles a une échelle intermédiaire entre les niveaux macroscopique
et microscopique : les volumes diffractants.
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[1I.1. Introduction

L’objectif de cette partie expérimentale est d’obtenir une description satisfaisante de I'état et
du comportement du matériau étudié (microstructure, composition chimique, mécanismes de
déformation, ...). Ceci doit permettre d’alimenter les modeles de transition d’échelles utilisés
mais aussi de les valider aussi bien a I'échelle macroscopique qu’a I'échelle locale et aux
différentes échelles intermédiaires. En utilisant ces informations et en corrélation avec les
simulations, on pourra alors mieux appréhender le réle 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 a 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 parametres du modele 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 acces a
I'évolution des contraintes résiduelles suivant la déformation macroscopique imposée et
permet la validation de nos calculs a I'échelle, plus fine, du volume diffractant.

[11.2. Présentation des matériaux
[11.2.1. Acier inoxydable

Le premier matériau sélectionné pour I'étude de la thése est un acier inoxydable austénitique,
appelé couramment, selon la norme américaine, AISI 316L. A cause de ses caractéristiques
intéressantes de résistance a la corrosion, de déformation et de soudabilité, il est fréquemment
utilisé comme acier de construction dans les industries nucléaire, chimique ou alimentaire.
Cet acier posséde une structure de type CFC, avec un parameétre de maille teédaque

3,59 A. Sa composition chimique et quelques-unes de ses propriétés mécaniques sont
résumées dans les tableaux I11.1 et 111.2.

Des observations ont été réalisées a l'aide d’'un microscope opfiquee (I11.1) et d’'un
microscope €lectronique a balayage (MEB) (figures 111.2). Aprés un polissage et une attaque
chimique dans un bain de Keller, I'analyse montre que la microstructure est caractérisée par
une matrice austénitique a grains relativement fins (taille moyenne de I'ordrejuhe).lbe
matériau ne présente pas de texture morphologique particuliére et il est constitué de grains
globalement équiaxes. On observe également la présence d'inclusions de sulfure de
manganese allongées.

C(%) | Si(%) | Mn(%) | P(%) | S(%) | Cr(%) | Ni(%) | Mo(%) | Cu(%) | N(%) | Co(%)
0,015| 0,31 | 1,44 0,0280,021| 16,51 | 10,46| 2,13 0,18 0,02 0,04
Tableau Ill.1 : composition chimique de l'acier AISI 316L
E V1 Vv b Dureté A Rm Royz%

(GPa) | (GPa) (A) | (HB) | (%) | (N'mm?) | (N/mm?)

189 81 0,26 5 137 59 588 333

Tableau IIl.2 : caractéristiques mécaniques de I'acier AISI 316L
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Figure IIl.1 : observation au microscope optique de I'acier AlSI 316L

1T

Figure IIl.2 : observation au microsc e Ictronlque a balayage de I'acier AISI 316L

111.2.2. Aluminium 6060

L’aluminium 6060 est le deuxieme matériau sélectionné pour notre étude. Il est également
caractérisé également par une structure cubique a faces centrées, sa composition chimique et
ses propriétés mécaniques sont présentées databliesux 111.3 etlll.4, respectivement. La

figure III.3 présente un exemple des observations faites au microscope optique de

'aluminium 6060. La taille des grains est d’environ|80.

Si(%) | Fe(%) | Ng(%) | Ti(%)
0,46 0,19 0,47 0,01
Tableau 111.3 : composition chimique de I’Aluminium 6060
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E M V b A R
(GPa) | (GPa) (A) | (%) | (N/mm?)
69 32 | 03] 2,86 17,6 222

Tableau Ill.4 : caractéristiques mécaniques de I'aluminium 6060

[11.3. 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 56@dré 111.4) équipée d’une cellule de

force de capacité 500 kN. Un schéma des éprouvettes en acier 316L et en AI6060 utilisées
lors des essais mécaniques est présenté $iguta 111.5. Les essais ont été effectués a une
vitesse de déplacement imposée de 0,36 mm/min. Nous avons choisi de prendre un diametre,
pour la partie calibrée, relativement important (20 mm) pour s’affranchir le plus possible des
erreurs géométriques en DRX. Apres usinage des éprouvettes d’acier AISI 316L, des recuits
thermiques (4 heures a 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
a 260°C) aprés usinage. Aprés les essais mécaniques, nous avons obtenu des résultats
inhomogénes en termes de réponses mécaniques suite aux essais de traction sur ces
éprouvettes. Ceci nous a obligé a 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 génant pour une comparaison avec nos simulations. De plus,
nous avons pris en compte cet état de fait dans les données initiales du modbbgpiiré

V).

L’objectif de ces expériences est de suivre le développement et I'évolution des déformations
ou des contraintes résiduelles lors de la déformation plastique. Pour cela, nous avons d’abord
prédéformé nos échantillons & divers taux en traction. Les contraintes résicm®llesnt

ensuite déterminées systématiquement aprés acquisitions par DRX sur I'ensemble des
échantillons. Puis, les échantillons sont ensuite déformés en compression suivie d’une
nouvelle analyse par DRX. ltableau lll.4récapitule 'ensemble des essais. Nous avons fixé

le taux de déformation identique (a I'exception de deux cas) pour le deuxieme 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.

mors

commandes

capteurs manuelles

commandes
automatiques

éprouvette

Figure II.4 : la machine INSTRON 5584

Figure 111.5 : schéma des éprouvettes de traction-compression (les dimensions sont en
millimétres)

Matériau o~ 1*" chargement o~ 2°™ chargement o~

(en (%)) (& (%))

AISI316L | Analysedes| 2;2;3;4;5;- Analyse des” |-5.2;-3;-3; -3 Analyse des"
o" a létat 6,3; 10 aprés le ¥ -3;3;-3 apres le 9"

Al6060 initial 2;3;4;5;-3 chargement | -3;-3;-3;-3; 3 chargement

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

[11.4. 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 accés au niveau de déformation (ou de contrainte) a I'échelle du volume diffractant.
Nous expliquerons dans cette partie le principe de I'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 'anisotropie plastique et de sa nécessaire prise en
compte pour la détermination des contraintes résiduelles.
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[11.4.1. Définition

Les contraintes résiduelles (CR) sont des contraintes multiaxiales statiques qui existent dans
un systeme isolé soumis a aucune force ni moment extérieur et qui se trouve en équilibre
mécanique. Elles sont dues a l'incompatibilité locale de déformation engendrée par trois
sources : I'écoulement plastique, la dilatation thermique et les transformations de phase. Le
schéma de Idigure 1l1l.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. 73nt proposé une classification des contrainegure 111.7) :

> Les contraintes résiduelles dordre I0)(: correspondent aux contraintes
macroscopiques. Elles sont uniformes sur un nombre suffisant de grains (de l'ordre de
guelques millimétres). Ce type de contraintes peut étre engendré a partir d’'un traitement
thermique ou une force mécanique.

> Les contraintes résiduelles d'ordre Ild"j: correspondent aux contraintes
meésoscopiques. Elles sont homogenes a l'intérieur du grain. Leurs origines possibles sont les
contraintes inter-granulaires.

> Les contraintes résiduelles dordre Ilid"() : correspondent aux contraintes
microscopiques. Elles varient sur quelques distances interatomiques (de l'ordre de quelques
dizaines de nanometres). Elles sont dues a la présence des cellules de dislocations, aux
interactions dislocations-précipitations, etc.

Dans certains cas de fabrications, les contraintes résiduelles peuvent étre 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.

sollicitations extérieures

l

. .

Deéformation élastique Déformation plastique incompatible

l
1 l l l

Contraintes résiduelles Morphologie Ecrouizsage Texture

Figure Il.6 : schéma des résultats des déformations plastiques
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o

Echelle I

.|

Echelle ITI

Précipatations

1L

Echelle IT
- Iultiphasage

- Orientations
- Contraintes

Echelle ITT

Rotations de réseau

Dé fauts - linéaires

Echelle IIT

Coutbure

Echelle 111

Ivbsaicite

Cellules et parois de

dislocations

Echelle 111

- ponctuels

Figure 111.7 : présentation schématique des trois ordres de contraintes résiduelle
[Gourbesville 00]

[11.4.2. Méthodes d’analyses des contraintes résiduelles

Les méthodes d’analyse des contraintes résiduelles se divisent en trois catégories : les

méthodes mécaniques, de diffraction et physigtaseau 111.6) comme les mesures par la
technique ultrasonore, la méthode de diffraction des rayons X ou des nebtiidrerqd et
Bhadeshia 01], etc.

Méthode Pénétration Résolution Précision sur la contrainte Caractéristiques
Spatiale
Trou =1,2xdiametre | 50pm en +50 MPa Mesures dans un plan des
incrémental du trou profondeur contraintes du®lordre. Semi-
destructive.
<50 um (Al) 1 mm +20 MPa limité par les | Non destructive, Sensible a
DRX <5 pm (Ti) latérale, 20 | non-linéarités au niveau dessurface, Contrainte dé'12"™
<l mm (Fe) (si| pmen courbes en siggou par les et 3" ordre.
polissage) profondeur conditions de surface
Diffraction | 200 mm (Al) 500pum +2-5 MPa, limité par la | Contraintes de®, 2™ et 3™
des neutrong 4 mm (Ti) statistique de comptage gt ordre. Tenseur complet de
30 mm (Fe) la fiabilité de la référence contrainte.
Ultrasons >10 cm 5mm 10 % Contraintes de®, 2°™ et 3™
ordre. Sensible a la
microstructure.
Magnétiques 10 mm 1 mm 10 % Contraintes de®, 2™ et 3™
ordre. Sensible a la
microstructure. Pour des
matériaux magnétiques
seulement.
Raman <lpm <lpm env. 50 MPa Contraintes de®let 2™
ordre.

Tableau 1.6 : méthodes pour I'analyse des contraintes et leurs principales caractéristiques
[Withers et Bhadeshia D1
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[11.4.3. Diffractions des rayons X
[11.4.3.1. Principe

Les rayons X interagissent avec le nuage électroniqgue 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 I'espace, en gardant la méme énergie et la méme longueur d'onde.

Lorsque les rayons X frappent un morceau de matiére, ils sont donc diffusés par chacun des

atomes de la cible. Ces rayons X diffusés interférent entre eux. Si les atomes sont ordonnés,
c’est-a-dire placés a des intervalles réguliers (ce qui caractérise les cristaux), alors ces

interférences vont étre 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 phénomene de diffraction.

Lorsqu’un matériau est exposé a un rayonnement X, seule une partie de I'échantillon recoit le
faisceau de rayons X : c'est Molume irradié A lintérieur de ce volume, seules les
cristallites dont 'orientation est favorable vont diffracter (1 a 2 % du volume irradi€). Ce sont
les cristallites en position de diffraction qui constituent ce que l'on appelioliene
diffractant.

Les techniques de diffraction permettent seulement I'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 angélaife, Q)

dépend directement de la distance inter-réticulayéed?) (loi de Bragg, figure 111.8) :

nA=2 dhk|(P,.Q) sin(6hk|(P,_Q)) (|||.1)

ou P et 2 sont la position et I'orientation du domaine cohérdngt hkl, la longueur d’'onde
du faisceau incident et les indices de Miller du plan diffracté, dtordre d’interférence
(nCv).

Y
~

EN

~ \interférence 5

~
-~

; “m
\ &)
- o o o o
distance inter- g
réticulaire (dae) -
28
& & —@ j L

-~
N
B
.

atomes

faisceau
incident

~

~
~

Figure 111.8 : loi de Bragg donnant les directions ou les interférences sont constructrices
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[11.4.3.2. Pic de diffraction

Par la loi de Bragg, on peut alors associer chaque pic a un plan atomique. On sait que ces
plans peuvent étre désignés par des indices de Milkdr On peut donc de méme associer
ces indiceshkl) aux pics de diffraction (figure 111.9). On parle d'«indexation des pics».

Chaque cristallite correctement orientée donne un pic de diffraction élémentaire caractérisé
par trois parametregapleau I11.7) : sa position, son intensité et sa formefigare 111.10
rappelle les principaux parametres qui décrivent un pic de diffraction.

{001) 101y {201)

Intensité l

A

déviation 20

Figure I11.9 : indexation des pics : association d'un pic de diffraction et d'un pldh (

Caractéristique du pic Facteurs explicatifs
Position du pic Aberrations géométriques de I'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 pig  Elargissement instrumental
Distribution des compositions chimiques
Distributions des déformations des domaines cohérents
Taille des domaines cohérents de diffraction
Tableau 111.7 : liaison entre les caractéristiques principales d’un pic de diffraction et les

facteurs qui influencent ces paramétres

Intersite
18000 h
I
16000 1}
14000 -

12000 hauteur

|
1
1
1
1
10000 7 + I_k :Hauteurnette
8000 Ml 1 dupic
* 1
£
1
1
|
1

000 Binat de fond
4000 A !
2000 N ..

0

UL,3 123 1133 1143 1153 1163 1173
Tleta )

Figure 111.10 : quelques parametres d’'un pic de diffraction
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[11.4.3.3. Détermination des contraintes résiduelles par DRX

L'état de contrainte peut étre déterminé en utilisant le réseau cristallin comme jauge de la
déformation élastique Cette déformation(e(qo,(//,hkl»v du volume diffractantdans la

direction de mesure définie par I'angle de déclinaighbret I'angle azimutg peut étre
déterminée a partir de la position angulaa(e;z,(//,hkl) du pic de diffraction correspondant a
un plan cristallographique (hkI

(elpw.hk)), =1-SNFE@¥.hK)

_ (11.2)
d sing, (g,y,hkl)

ou Qo(qo,w,hkl) est 'angle de diffraction du matériau non contra(np correspond a une

Vy
opé&ation de moyenne sur le volume diffractagt V

On définit un repére lié a I'’échantillon et caractérisé par trois directiaagdans la direction
longitudinale des éprouvettesdp (direction transverse) egp (direction normale).figure
111.11). Le repére du laboratoire est notg (X, etxs ) avecxs, la direction de mesurgy de
coordonnées qiny cosy Siny sing cosy). Le passage du repere de la piece au repere du
laboratoire s’effectue par une rotation d’anglet d’axexsp suivie d’'une rotation d’angle et
d’axexy.. La direction de mesupg, est la bissectrice des faisceaux incident et diffracté. Elle
est normale aux plansKl).

Xsp

A3L= Hgy _
faiscean EX (incident et

diffracté)

- Xar

hd

Xap

XiI
Figure Il1.11 : principe de la DRX

Xip

Il reste maintenant a définir la relation entre la deformation mes{u(éa//,hkl))v et I'état
d
de contrainte macroscopique.

Chaque cristallite est définie par son orientatidn sa forme, ses constantes d’élasticité
localesc() et sa déformation élastique local& (Q) Cette déformation (ou sa contrainte
associéed' () est le plus souvent différente de la déformation macroscopiq(®u la
contrainte macroscopique) pour deux raisons :
* Les constantes d'élasticité de la phase étudiée sont en général différentes de celles
du matériau. Cette hétérogénéité élastique conduit a une localisation des
contraintes macroscopiques.
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» Des contraintes résiduelles locales peuvent étre engendrées par des déformations
libres de contrainte (dans le cadre de cette étude, seul le casléerfaation
plastique sera traité) qui sont incompatibles entre les différentes cristallites.

Ces deux constatations peuvent se traduire formellement, par exemplSprzarel et al.
91] :

o"(Q)=t(Q):6' +o"™(Q) (11.3)

o"™ (Q2) correspond aux incompatibilités locales de déformatiotitest un tenseur de
polarisation.

En introduisant le tenseur de souples@) de la cristallite, la déformation du domaine
cohéent est :

" (Q)=95(Q):6" (@)=5(Q):t(2):6' +s(@Q):6"™(2)= p(Q):0' +&"™(Q) (111.4)

p(«) est un tenseur de polarisation qui localise lareamtt macroscopique a I'échelle de la
cristallite.

Apres projection sur la direction de mesnogg et en moyennant sur le volume diffractant, la
déformation mesurége(g,,hki)), s'écrit :

<e(¢),l//, hk|)>vd = n@,<e” (Q)>Vd m, =< p(Q): 6" +¢&'"" (Q)>Vd o (11.5)
<8(¢,t//, hk|)>Vd =< p(Q)>Vd W,:o" +<8”i”° (Q)>Vd o (111.6)
Soit :

(el k), =Flpy.hkl):o" +e, (ki) (11.7)

Les composantes indépendanteE(qc,gu,hkl) sont appelées constantes d'élasticité
radiocristallographiques (CER). La déformatiom%‘,“(hkl) 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 I'anisotropie élastique par®léaetme. 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 a l'anisotropie élastique du cristal. L'anisotropie plastique des cristallites
constituant le volume diffractant est prise en compte par le deuxieme terme. En effet, il
correspond aux compensations résiduelles élastiques dues aux incompatibilités locales de
déformation plastique a I'échelle des cristallites.

Dans le cas d'un matériau homogene, macroscopiquement isotrope, en négligeant les
incompatibilités de déformation plastique, on a alors :

F (g hki), :% S( hK) .1, + S (hki)o, (111.8)
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ou g; est le symbole de Kronecker.

Pour un état triaxial de contrainte, on obtient :

(elp.y k1), =% s (hki) (o, - &%, )sin? +% s(hK) o, + S (hk)).Tr(o")
(111.9)

+% S(hk)z, sinay

J; et rq', sont respectivement la contrainte normale et la contrainte de cisaillement de surface

dans la directiom Les CERY2S et S peuvent étre calculées en modélisant le comportement
de l'agrégat polycristallin. Ces grandeurs sont également accessibles par I'expérimentation.
Cette approche est désignée « méthode sieSy » et permet de déterminer I'état de
contrainte.

Une fois définie cette relation contraintes-déformations pour le volume diffractant, il reste
maintenant & déterminer comment l'utiliser pratiquement dans le cadre de notre étude.

» Prise en compte de l'anisotropie élastique

Les valeurs de CER peuvent étre déterminées par des approches micromécaniques a condition
de prendre en compte l'anisotropie élastique des cristallites ainsi que leur orientation
respective. Ces valeurs peuvent étre obtenues par le modele autocohérent de Kréner-Eschelby
[Eshelby 57 Kroner 5. Ce modéle s'attache a estimer I'état de contrainte d'un grain
subissant une déformatiadlastiquedifférente 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 déformations'®(2) (ou la contraintes” (2)) de la cristallite de constantes d'élastic{t®),
s'exprime en fonction du tenseur de rigiditdCmatériau macroscopique :

e"(Q)=[E:(c(@)-C)+ 1] e = A(Q):e" (11.10)

E (=5".C™) est le tenseur de Morridprris 70] qui exprime l'interaction entre la matrice et
I'inclusion. Il est fonction d€ et de la forme de l'inclusior est le tenseur de localisation

des déformations. Chaque cristallite est assimilée a une sphére ou un ellipsoide anisotrope de
tenseur d'élasticité&((2), incluse dans un milieu homogene équivalent (matrice) qui posséde
les caractéristiques du polycrist@al)(

L’apparition des contraintes d’ordre Il est la conséquence des phénomeénes suivants
- L’orientation des grains et le comportement anisotrope de ces derniers induisent une

hétérogénéité élastique(2)-C). Ce facteur refléte la texture cristallographique de I'agrégat

polycristallin modélisé.
- La morphologie des grains induit des hétérogénéités au niveau des interactions
locales qui sont représentées par le terlSeur
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C est obtenu a partir des constantes d’élasticité des cristallites au travers des conditions
d’autocohérence. Elles reposent sur I'hypothése ergodique qui assume I'équivalence entre les
moyennes d’ensembles et les intégrales sur le volume.

o' =(c"(Q)) (I1.11)
et

ol :<glle(Q)> (111.12)
Dou :

o' =(c")=(c(Q): AlQ))=(c(@)): " (111.13)
Le tenseur d’élasticité effectif Qu polycristal est alors donné par :
c=(c(@): A=(c(Q):[I +E:[c(e)-C]™) (I11.14)

Cette équation ne contient comme inconnues que les composantes du@eqgepeuvent

étre déterminées par une procédure itérative. Lor€gest connu, la déformation élastique
d’'une cristallite pour une déformation (et une contrainte) macroscopique donnée peut étre
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 :

(el bk, =n, .<s”e(§2)>vd M, =0, <[E: (c(@)-C)+1 ]'1>Vd e,
= F(g.p,hkl): o'

(I11.15)

Dans le cas d’'un matériau texturé décrit par sa fonction de distribution des orientations (FDO)

f(£2), la texture intervient a plusieurs niveaux :

» Dans le calcul du tenseur d’élasticité@artir 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 étre également pondérée
par la FDO.

La relation reste valable pour un matériau macroscopiguement isotrope. L’équation se

simplifie pour redonner la relation classique de$yin

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 I'incorporation de la FDO

dans le modelef(@)=1 pour un matériau macroscopiguement isotrope et pour toutes les

orientations).

La premiére étape consiste donc a calculer le tenseur d’élasticité macroscopique des alliages

de notre étude. Nous considérerons deux textures : une isotrope et l'autre correspondant a la

texture expérimentaléableaux 111.8-111.10).

Les résultats de la modélisation autocohérente portent sur un matériau constitué de 2000

cristaux sphérigues 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 Q2 et de fraction volumiqué représentative de la texture expérimentale de nos
échantillons. La prise en compte de la texture cristallographique va influencer le
comportement élastique macroscopique du matériau a travers la modification de la valeur du

tenseur d’élasticité macroscopique mais également de la relatsin’gren provoquant une
modification de<'®() et donc de(g((p,yx,hkl))v pour un @ ¢) donné ainsi que la suppression
d

de certaines cristallites et donc de directions. Ces phénomeénes seront d’autant plus marqués
gue I'anisotropie élastique sera forte.

Matériau | c11(GPa) | g2(GPa) | as(GPa)

Aluminium 108,2 60 28,5
Acier 204,6 137,7 126,2

Tableau 1.8 : caractéristiques mécaniques élastiques du AISI 316L et de I'aluminium

Cu | Cu | Css | Ciu| Ciz | Cos | Cas | Css | Cee
Texture isotrope
112,1 | 59,4 \ 26,42
Texture expérimentale
111,6 | 111,4] 1108 59,2 601 601 27,1 271 26,2
Tableau 1.9 : constantes d’élasticité de I'aluminium calculées par le modele autocohérent
(en GPa)

Cu | Cop | Csa | Cio| Ciz | Cos | Caa | Css | Ce
Texture isotrope
261,2 | 109,4 | 75,9
Texture expérimentale
278,4| 259,9] 256,01 988 102/ 1212 882 6P5 658
Tableau 111.10 : constantes d’élasticité du AISI 316L calculées par le modele autocohérent
(en GPa)

Une fois déterminé le tenseur d’élasticité macroscopique, la déformation élas‘t‘f(ﬁﬂé

peut étre calculée par I'approche autocohérente pour une déformétion une contrainte

o' macroscopique donnée. La simulation des déformations des plans de diffraction via les
courbes(a((p,z//,th))Vd = f(sinf) peut alors étre faite et les valeurs de CER déduites.

Pour I'étude et I'évaluation des CER, nous avons choisi le plan (220) pour l'acier et les plans
(311), (220) et (422) pour I'aluminium. lfure 111.12 présente I'évolution d(&:(qo,y/,hkl»v

en fonction desir’y pour les deux matériaux. Une texture isotrope constituée de 2000
cristaux a été choisie. Les valeurs dee61/2$ ont été également calculéealleau I11.1])

pour les cas isotrope et texturé. Dans le deuxiéme cas, ces constantes sont calculées également
a partir de la droite de régression linéaire des courbes &p sin faisant, de fait, une
‘approximation isotrope’.

Pour le calcul de contraintes, nous avons opté pour l'utilisation des valeurs obtenues avec la
texture expérimentale, pogr= 0 et 90°, en utisant I'approximation isotrope.
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Figure I11.12 : évolution des courbe<$(qo,z//,hkl)>vd = f(sinfy) pour chaque plan et chaque
matériau @'=100 MPa)

M atériau Plan S Texture isotrope Texture expérimentale
(106 MPa'l) P ‘approximation isotrope’
Q0= 0° Q0= 0°
Acier (220) % $ 6,157 4,356
S -1,384 -0,726
2 L 1)
(311) 2] 19,187 19,506
S -4,945 -5,154
Aluminium | (222) Y2 Q 18,289 18,292
S -4,651 -4,653
(422) %9 18,701 18,936
S -4,787 -4,910

Tableau Ill.11 : détermination des constante®iS1/2$ suivant le matériau et le plan
cristallographique

Prise en compte de I'anisotropie plastique

La déformation mesurée par DRX peut étre fortement influencée par I'anisotropie plastique.
Dans le cas de I'élastoplasticité, I'état de contrainte microscopique dépend de toute I'histoire
de chargement du matériau. Il n’est alors plus possible d’analyser les résultats expérimentaux
a 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 probleme de la détermination de contraintes en
présence d’anisotropie plastique, Bacaska [Baczmariski et al. 98Baczmariski et al. 943

proposé une méthode basée sur l'analyse du comportement physique des grains. Cette
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méthode permet d’évaluer quantitativement les contraintes macroscopiques et les contraintes
d’'incompatibilité plastique (second ordre) en utilisant les techniques de diffraction et un
modeéle micromécanique. Cette méthode a permis d'expliquer I'effet des contraintes du
second ordre sur la non linéarité des courbes dég siour différentes familles de plans

(hkl). La déformation mesurée par diffraction X est alors décrite sous la forme :

<e(¢),1//,hld)>vd = F(pw.hkl): o' +qe)™ (hk) (111.16)

F sont les CER calculées par la méthode décrite précédenwﬂ,é%hkl) est la déformation

pseudo-macroscopique calculée par une approche de transition d'échelle a patfit@es
obtenues aprés la simulation du trajet de chargemest un scalaire d’ajustement déterminé
par régression des moindres carrés de méme que les six composasite€aléacteur est
introduit pour corriger le fait que méme si les modeles actuels arrivent a reproduire les

ondulations des courbes expérimentalds(@yx,hkl)}vd: f(sirfy), ils surestiment

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

[11.4.3.4. Conditions expérimentales
» Présentation du goniometre

Les analyses des contraintes résiduelles et de la texture ont été effectuées avec un
diffractométre quatre cercles Seifert XRD 3003 PTigufe 111.13). Il permet quatre
mouvements de rotation différents : une rotation del®° a 170°, une rotation &3 une

rotation eny de -90° a 90° et une rotation epde 0° a 360°. Il est équipé d'une caméra
permettant un positionnement aisé des échantillons, d’'un collimateur circdlanaiant de

0,5a 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 goniometre Seifert, on peut réaliser deux types de montages différents: le
montageKhi (¢) et le montageOmega (2). Le premier montage est obtenu apres une
inclinaison de I'échantillon autour de I'axe correspendant a l'intersection du plan du faisceau
et de la surface de I'’échantillon d’un angkeet, permet d’avoir la plus grande amplitude de
mesure { varie entre 0° et 90°). Le deuxieme montage est obtenu selon une inclinaison de
I'échantillon selon I'axe perpendiculaire au plan du faisceau d’'un aBgle passant par le

centre du goniometre.

» Conditions expérimentales

Les conditions expérimentales dépendent du matériau (I'acier inoxydable AISI 316L ou
I'alliage AI6060) et de I'anticathode utilisée (cuivre ou chrome). Le morKhge été utilisé

pour I'ensemble des analyses. Les mesures ont été effectuées suivant les sens long et
transverse des éprouvetteg £ 0° et 90°). Nous avons utilisé seize valeurs de l'angle
d’inclinaison ¢ variant entre -48° et +45°. La longueur d’ortledu cuivre est 1,54184 A, et
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celle du chrome est 2,28910 A. La puissance du générateur a été choisie a 40 kV/40 mA pour
'anticathode du cuivre et 40 kV/30 mA avec le rayonnement du chrome. Un collimateur
primaire de 1 mm de diameétre a été utilisé. Les plans cristallographiques et leurs @ngles 2
correspondants sont donnés dans le tableau 111.12.

anticathode : cuivre

ou chrome
éprouvette -
‘,’.H “.»"
L'"'n. o
‘-'I‘.‘ ',J"'
ﬁ“‘-—. £
e e ~support
caméra........ . Tep géométrique
11".
’T‘.“‘ I"'“—.ﬂ‘
. -
s .
; T T T
d.etgcf[euri,.w* “m\ . collimateur
linéaire .
"‘s
20 N
- '--......_,..u__“_””“—'-r "‘.‘.‘
RS ) portg
0 échantillon

Figure 111.13 goniométre Seifert XRD 3003 PTS

Anticathode de cuivre Anticathode de chrome
Al6060 316L Al6060
Plans cristallographiques (422) (220) (311) (222)
20° 137,7 128,7] 139,316 156,667

Tableau 111.12 : plans cristallographiques utilisés

» Dépouillement des pics

Apres avoir obtenu expérimentalement un ensemble de pics de diffraction pour différentes
valeurs dey (et de@), nous devons les traiter analytiguement afin de déterminer le décalage
en 26. Ce traitement est composé de trois étapes trés 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 a deux facteurs : un facteur de Lorentz et un
facteur de Polarisation. Le premier tient compte de l'interaction du céne de diffraction avec
les éléments géométriques (la hauteur et la largeur de la fente de détection et le rayon du
goniomeétre). Le deuxieme traduit le fait qu'un faisceau de rayons X n’est pas polarisé
(interaction entre I'onde électromagnétique et I'électron). La correction Lorentz-Polarisation
est donnée par I'expression :
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1+cos’ 26
sin®28cos26
l'intensité intégrée d’'un pic de diffraction, c'est-a-dire la surface sous le pic.

+ : , , " ,
> LSZZH : dans le cas d’analyse des contraintes : on détermine la position du pic.

sin® 26

: dans le cas ou on veut déterminer la texture du matériau : on calcule

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 a gauche et a 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 inhomogene les méthodes de barycentre suffisent pour trouver la position du pic
sans enlever le bruit de fond.

Ajustement des pics

La derniere 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 eRé 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 paramétres suivantd la hauteur nette de la rai® la largeur intégralgy la position

du pic etx la valeur de26. Cette fonction est la somme d’une fonction de Ga@®1{ d’'une
fonction de Lorentz (L

PUH B, ¥=(%n) (H B pX+7dH B pX) (111.17)

ou 77 est la proportion de la partie gaussiennesGune fonction gaussienne donnée par :

dH,B px)=H exp(-ﬂ(%pj ) (11.18)

et L est une fonction Lorentzienne sous la forme :
H
X— 2
1+[n pj
B

Dans la fonction de pseudo-Voigt, nous avons adopté I'hypothése de RacRageinfer
48] pour tenir compte du doublet,Ket K, du rayonnement sous la forme :

L(H,B, p,x)= (111.19)

PYixe2( H BB, )= PYH B, 3+ PYKH, B p+3.7,x) (111.20)
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ou kest le rapport de hauteur (proche de 0,%) &t distance entre les deux raies donnée par :

5=2tar( T Ej Koo =Kay (11.21)
1802) K

al

* Calcul des déformations

Il se fait par la mesure des déplacements relatifs des pics de diffraction par rapport a I'état
référentiel du matériau non contraint. L’expression conventionrsla déformation est :

d¥—d, sing™
whkl)), = Zw % _SINc
(eloyhki), d sind

-1 (I1.22)

ol d, représente la distance interréticulaire &t', 'angle de Bragg du matériau non

contraint.
La déformation rationnelle en # est obtenue directement a partir de I'expression rationnelle
en fonction des distances interréticulaires :

(elpuhi)), = In[d—;’ljl] = |n(5i”6<?kl] (111.23)

d, sing™

Bien que mathématiquement trés différentes, ces relations conduisent a des valeurs tres
voisines de la déformation. Cependant, elles constituent une source d’incediludiggau

du calcul des contraintes. Ces incertitudes peuvent étre liées soit au formalisme méme, soit a
la propagation de [lincertitude sur la valeur @, La définition rationnelle est
mécaniquement la plus rigoureuse et elle ne propage pas les erreQf Frarreira 04].

Notre choix s’est donc porté sur ce formalisme.

Pour calculer les contraintes résiduelles, I'hypotl@ge 0 a été choisie étant donné la faible
pénétration des RX (environm pour I'aluminium et environ iam pour I'acier). Les CER

sont déduites des valeurs déeS(hkl) et S(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 homogenes : apres une décharge
élastique, les contraintes d’ordresont donc, a priori, nulles. Les déformations mesurées

(e(@,hki)), sont donc égales &, (hki).

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

(e(@w, hKl), = F(@y,hki): o{hki) (11.24)

Dans ce cas, la contrainte calculée sera noféld) du fait de la dépendance de la contrainte

en fonction du plan de mesure choisi. On assume I'hypothése que I'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
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La déformation élastique dans la directigry) est alors égale a :

(elpw ki), =2 % nh( i sify + S(kdlor, (k) + o, (i)

) | (111.25)
+2 $(hK)z, sinzp

ave
o,( hkkoy,( hklcdg+o,( hK sing+g,,(hkl) sinfe (111.26)
et
7,( h§E o, ( hKI cog+ o ,,(hki) sing (11.27)
Ce qui revient a :
(eloy ,hl))vd: Asifg+ Bsin2p+C (111.28)

Ce qui est I'équation d’'une ellipse dont une branche correspond aux valeurs positivets de
I'autre aux valeurs négatives. La pente de cette ellipse est proportionag{lekia et son
ouverture est proportionnellerg(hkl). Par une méthode des moindres carrés linéaire, on peut
alors déterminer AB et C et en déduire I'état de contrainte dans une diregidonnée.

La relation (111.25) est valide pour un échantillon plan. Dans le cas de pieces cylindriques

comme nos éprouvettes, deux effets peuvent survenir :

0 Le décentrement de I'échantillon, c’est-a-dire quand une partie de la zone irradiée de
I’échantillon ne passe pas par le centre du goniométre, ce qui sera pergcu au niveau du
détecteur comme un décalage de la position du pic de diffraction.

0 Le décalage de la normale a la surface de I'échantillon : lors d’une détermination de
contraintes, la position du pic de diffraction est mesurée pour différentes valeurs de
I'angle y. Cet angle est défini comme I'angle entre la bissectrice des faisceaux incident
et diffracté et la normale extérieure a la surface. Si I'échantillon est mal positionné (en
rotation), I'angley réel sera Iégerement différent de I'anglaffiché sur le goniométre.

Ce décalage fera apparaitre des contraintes de traction et de cisaillement fictives se
superposant aux contraintes réelles existant dans I'échantillon.

Si I'influence de ces deux effets sur la contrainte mesurée est indéniable, la question que I'on
peut se poser est : a partir de quel seuil doivent-ils étre corrigés ? Il faut notamment avoir une
surface irradiée la plus petite possible pour minimiser les erreurs dues a la géométrie des
échantillons.

Francois et al.Hrancois et al. 95, Dionnet et al. Pént étudié I'effet du décentrement et du
décalage eny 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
a la géométrie de I'’échantillon soient maintenues en dessous de 10 %, la taille maximale du
spot qui peut étre utilisée @& =0° estry/4 pour la détermination des contraintes
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circonférentielles ety/2 pour les contraintes longitudinales, avgterrayon de courbure de
I’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 étre négligées pour les contraintes longitudinales. Pour les contraintes
circonférentielles, un masquage a été utilisé (carré de 2 mm de c6té dans la direction
tranverse).

[11.4.3.5. 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 a l'aide de la diffraction des rayons X. En mesurant I'intensité du rayonnement
diffracté suivant une direction définie par la loi de Bragg, on peut déterminer la densité de
normales a la famille de plans retenue, paralleles au vecteur de diffraction, donc la fraction
volumigue de cristaux présentant une orientation donnée dans un référentiel lié a I'échantillon
[Cullity 56]. Les orientations préférentielles, ou textures, sont généralement représentées par
des figures de poles. Elles consistent a mesurer l'intensité diffractée pour une famille de plans
{hkl} dans toutes les directions, et a en donner une représentation bidimentionnelle sous la
forme d'une projection stéréographique, nommée figure de podles. La mesure de figures de
poles pour plusieurs familles {HBklpermet 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 :

26 max

lnt = J. PVKal,KaZ(zg)dze (|”29)

26min
206min €t 26,axS0Nt les bornes du pic acquis.

Cette texture alimentera nos modéles en paramétres d’entrée (orientations) de sorte a
approcher le plus possible les conditions expérimentales de départ. En I'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° a 65° par pas de 5° et des angles azimutaux variant de 0 et 355° par pas de 5°. Le tracé
des figures de pdles et le calcul de la FDO ont été réalisés avec le logiciel BERRREX

méthode utilisée pour ce calcul est la méthode WINMMtthies et al. 82, Matthies 88].

Dans le cas de nos échantillons cylindriques, une correction géométrique est indispensable.
Elle dépend également de la courbure, de 'apgit de I'angle de rotation azimutal. Il faut
donctrouver une fonction @r,¢) qui permette de corriger I'intensité du pic de rdi€tion.

Nous avons repris ici le modéle proposé par Guillén &zlil[én et al. 99] de cette fonction
G(y,9). La présentation de cette méthode est développeéel’danexe Il

La texture initiale de l'acier austénitiqgue (AISI 316L) et celle de I'aluminium (Al6060)
déterminées dans cette étude sont présentées sur les figures I11.14 et 111.15.
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Figure 1V.14 : figures de podles expérimentales initiales de 'acier AISI 316L
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Figure 1V.15 : figures de podles expérimentales initiales de I'aluminium (AI6060)

[11.5. Conclusion

Ce chapitre résume les différentes techniques expérimentales utilisées durant la these. Elles
sont organisées en deux étapes. La premiéere consiste a déformer nos éprouvettes (aluminium
6060 et acier 316L) a différents taux de prédéformation sous chargement monotone (traction)
puis de faire des essais de compression (trajet Bauschinger). La deuxieme étape permet de
suivre I'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 dankdeitre V.
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IV.1. Introduction

Ce chapitre est consacré aux principaux résultats expérimentaux obtenus durant cette étude.
Dans la premiere partie, nous présentons les résultats des essais mécaniques déterminés suite
a des trajets monotones (traction ou compression) et complexes (essais Bauschinger) pour les
deux matériaux, aluminium et acier.

Dans un deuxieme temps, I'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 ité utilisée.

Ces différents résultats permettront une caractérisation de I'état mécanique ainsi qu’'une
meilleure compréhension des mécanismes de déformation de l'aluminium et de I'acier
inoxydable austénitique par le couplage avec les approches micromécaniques développées
dans le chapitre Il

IV.2. Essais mécaniques

Nous étudierons, dans cette partie, les différents résultats obtenus a partir des essais
mécaniques effectués sur I'acier inoxydable austénitique 316L et sur l'alliage d’aluminium
6060.

Nous analyserons, dans un premier temps, les résultats obtenus a I'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 a différents taux de déformation. Les courbes contraintes -
déformations des différents essais effectués sont présentées filgune|&/.1. Si on compare
'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;Yaung E
limite d’élasticitéRy 02 s a 0,02 % et la limite d’élasticitey» o, a 0,2 % de déformation. Le

tableau IV.1 présente ces grandeurs mécaniques calculées a partir des courbiggide la

IV.1. Nous avons présenté la variation de ces grandeurs en fonction de la déformation
macroscopique pour chaque essai mécanique en traction figura 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 étre 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 modéles, nous avons alors
déterminé une courbe moyenne obtenue a partir de ces esséigurkalV.3 montre cette

courbe finale pour I'acier inoxydable austénitique (AISI 316L). Nous allons donc prendre,
comme référence, cette figure dans la partie « confrontation expérience-modélisation »
(chapitre V).

Traction
500 -
S  400- e
S
?Ef 3007 2% 2% — - — 3%
g 20000 4% a% 5%
S 100 5% 6% 10%
0 ————

O 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Déformation (%)

Figure IV.1 : essais de traction a différents taux de déformation

&1 (%) E (GPa) | Roo2%(MPa) | Ro2y (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 a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % déterminées pour chaque essai en traction

Des essais de répétabilité ont été effectués a 2 et 4 % de déformation pour ce matériau afin de
s’assurer de la cohérence dans I'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 a 0,02 % (b) et de la
limite d’élasticité a 0,2 % (c) en fonction de la déformation en traction
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Figure IV.3 : courbe de référence en traction pour I'acier inoxydable (AISI 316L)

Compression

La figure IV.4donne le résultat d'un essai de compression de I'acier inoxydable austénitique
(AISI 316L). Dans le cadre de cette thése, un seul essai de compression monotone a été
effectué pour chaque matériau. Cette courbe servira également de résultat de référence pour la
détermination des parametres initiaux de nos modélesalleau IV.2présente le module
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d’Young E, la limite d’élasticité a 0,02 %R 02 o) €t la limite d’élasticité & 0,2 ¥R 2 )
calculés a partir de la figure IV.4.

&1 (%) E (GPa) | Rooz%(MPa) | Rz (MPa)
-6,3 195 -225 -285
Table IV.2 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité a 0,02 % et de la limite

d’élasticité a 0,2 % calculées a partir de la figure IV.4

= -100 +
& ‘
> |
% -200‘L
= )
= 0*'3(”7
o &
o . /0/9/0

/0//’/' i -400 -

P 4
s 4
-500-

Déformation (%)

Figure 1V.4 : essai de compression pour I'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)f{gure 1IV.5. D’aprés lafigure 1V.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
possede 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 a 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 a I'état inisiattion 11.3.).

Ceci peut alors engendrer une asymeétrie au niveau des résultats macroscaikoke® i

06]. Il aurait fallu également déterminer cette grandeur avec plusieurs essais mécaniques pour
obtenir avec certitude des valeurs représentatives.

142



Chapitre IV : Résultats expérimentaux
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Figure IV.5 : comparaison entre I'essai de traction et I'essai de compression de I'acier
inoxydable (AISI 316L)

IV.2.1.2. Chargement complexe

Nous avons ensuite réalisé un deuxieme chargement (traction ou compression) sur les 9
éprouvettes prédéformées. Liggures 1V.6et IV.7 donnent les résultats pour les essais de
traction-compression et lefigures 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 a 0,02 % ainsi
gue de la limite d’élasticité a 0,2 % sont données darabésaux IV.3tIV.4.

Un certain nombre de remarques peuvent étre faites a partir des résultats présentés dans les
figures 1V.6-1V.%t lestableaux IV.3-1V.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 possede 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, & méme 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 austérititpieal 99lors

d’essais Bauschinger. Le module d’Young moyen calculé sur I'ensemble des essais effectués
est de 198 12 GPa. L’écart-type obtenu est du méme 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 austénitiqu@\ISI 316L), valeurs absolueg € : premier chargement en
traction; <€ :deuxieme chargement en compregsion
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Figure IV.7 : essais de prédéformation en traction suivis d’'une compression pour I'acier
inoxydable austénitiqu@lSl 316L), valeurs absolueg € : premier chargement en
traction; <€ :deuxieme chargement en compregsion
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Figure IV.8 : essai de
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prédéformation en compression suivi d’'une traction pour l'acier
inoxydable austénitiqu@\ISI 3161
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Figure IV.9 : essai de prédéformation en compression suivi d'une traction pour I'acier

inoxydable austénitiqu@\ISI 3161) : valeurs absolues

Prédéformation &1 (%)) | E (GPa) | Roo20(MPa) | Ro29(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 a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % pour chaque essai présenté dans la figure V.6
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Prédéformation & (%)) E (GPa) | Roo2e(MPa) | Ro2y (MPa)

-6,3 185 40 230
Tableau IV.4 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % pour chaque essai présenté dans la figure V.9

IV.2.2. Alliage d’aluminium

Nous avons également réalisé des essais Bauschinger similaires a 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 a différents taux de
déformation : 2 %, 3 %, 4 % et 5 %. Les résultats sont présentés dangdaV.10. Une
certaine dispersion de résultats entre les estatidedu IV.5) a été obtenue. Le module
d’élasticité varie entre 53 GPa et 68 GPa et la limite d’élasticité a 0,02 % varie entre 157 MPa
et 172 MPa. Néanmoins, les écart-types obtenus sur les valeurs moyennes restent
raisonnables : ils sont inférieurs a 10 %.

D’aprés lafigure 1V.10, nous remarquons aussi I'existence de deux groupes de résultats en
terme de limite d’élasticité. Deux courbes (2 et 5 %) ont la méme limite d’élasticité (environ
153 MPa). D’autre part, les courbes a 3 et 4 % de déformation ont une limite d’élasticité plus
petite (environ 138 MPa). A 4 % de déformation totale, I'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 a l'acier. En effet, cette dispersion, en terme de comportement
meécanique, était plus accentuée quand nous avons procédé a des essais préalables de
traitement thermique sur les éprouvettes d’aluminium. Nous avons obtenu dans ce cas des
ecarts absolus pouvant atteindre 50 MPa pour la limite d’élasticité.

De maniére similaire a l'acier nous avons également, a partir de I'ensemble des essais,
déterminé une courbe de référence pour permettre une comparaison avec nos simulations
numeriquesfigure 1V.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 'aluminium (Al6060)

&1 (%) E (GPa) | Ro,0206(MPa) | Ro20(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 a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % pour chaque essai de traction présenté sur la figure 1V.10
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Figure IV.11 : courbe de référence pour I'aluminium (Al6060)
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Compression

Comme pour I'acier, un seul essai de compression a été effectué pour I'aluminium. Le résultat
de cet essai est présenté danfigare 1V.12. Le module d’Young, la limite d’élasticité a

0,02 % et la limite d’élasticité a 0,2 % ont été calculés a partir iguee IV.10 {ableau
IV.6).
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Figure IV.12 : essais de compression de I'aluminium (Al6060)

&1 (%) | E(GP3 | Rooz2%(MPa) | Ro2%(MPa)
3 60,00 -160 -188
Tableau IV.6 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité a 0,02 % et de la limite

d’élasticité a 0,2 % pour I'essai de compression-traction

Comparaison des résultats de traction et de compression

La figure IV.13montre 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 a 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 étre expliquée par la
présence de contraintes résiduelles auxquelles se rajoutent les incertitudes inhérentes aux
mesures. A 3 % de déformation totale, I'écart relatif entre les deux courbes est de 4 %.
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Figure IV.13 : comparaison entre I'essai de traction et I'essai de compression de I'aluminium
(Al6060)

IV.2.2.2. Chargement complexe

Les courbes du chargement complexe sont présentées ddigurla V.14 pour des
chargements en traction suivis d’'une compression et ddigute 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 maniére similaire a I'acier, les essais mécaniques permettent de mettre en évidence
I'effet Baushinger.
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Figure V.14 : essais de traction suivis d’'une compression pour I'aluminium
[ @ :premier chargement en traction ; ¢ : deuxieme chargement en compiession
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A partir de ces courbes, nous avons calculé le module d’Young et la limité d’élasticité a

0,02 % et a 0,2 % de déformation du second chargenadtegux 1V.7 etV.8). Comme dans

le cas de I'acier, une évolution des résultats est observée. La limite d’élasticité diminue avec
laugmentation de la prédéformation. La dispersion des valeurs pour le module d’Young est
correcte avec une valeur moyenne de 39GPa.
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Figure IV.15 : essais de prédéformation en traction suivie d’'une compression pour
'aluminium, valeurs absolues

[ & :premier chargement en traction ; ¢ . deuxieme chargement en compiession
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Figure 1V.16 : essai de prédéformation en compression suivie d’une traction pour
I'aluminium
[ & . premier chargement en compressio,; : deuxieme chargement en tjaction
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Figure IV.17 : essai de prédéformation en compression suivie d’'une traction pour

'aluminium, valeurs absolues
: deuxiéme chargement en taction

[ & . premier chargement en compressio#;
Prédéformationd; (%)) | E (GPa) | Rooow(MPa) | Ro29%(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 a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % pour chaque courbe de la figure 1V.14

Les limites conventionnelles d’élasticité des seconds chargements a 0,02 % de déformation
rémanente different en valeur absolue de 42 MPa selon que le premier chargement a lieu en
traction ou en compression (Gfableaux IV.7et IV.8) alors que cette difféerence disparait
lorsque la limite d’élasticité est évaluée a 0,2 % de déformation rémanente.

Prédéformationd;; (%)) | E (GPa) | Roo2%(MPa) | Ro29%(MPa)

-3 61 -50 -180
Tableau IV.8 : valeurs du module d’Young, de la limite d’élasticité a 0,02 % et de la limite
d’élasticité a 0,2 % pour I'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 I'évolution des contraintes résiduelles

en fonction du chargement mécaniqgligure 1V.149, deux directions de mesures ont été
choisies pour chaque plan et pour chaque matériau : la direction longitudinalavéc

@ = 0°) et la direction transversexg avec = 90°).

Afin de vérifier 'homogénéité des contraintes résiduelles initiales, nous avons analysé
'ensemble des éprouvettes avant d’effectuer les essais mécaniques. De plus, une étude de
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’lhomogénéité spatiale de I'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 (homogénéite, répétabilité) réalisées, les éprouvettes ont ensuite été
déformées en traction (premier chargement) a 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 résitigeties (
IV.18). La méme méthodologie a été employée dans le cas de I'essai de compression-traction.
L'objectif est de caractériser le développement et I'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’acqueérir des informations a une échelle intermédiaire entre les niveaux mésoscopique et
macroscopique. Les grandeurs accessibles a cette échelle permettent d’avoir des
renseignements (indirects) sur les mécanismes de déformation plastique activés a I'échelle du
grain [Gloaguen et al. 07]. Cet ensemble constituera une base pour une validation des
modeles mis en place durant ce travail.

Contraintes _
résiduelles Contraifites

initiales o résiduelles aprés le
premier chargement

Contraintes résiduelles aprés
le deuxitme chargement

€
Figure 1V.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 danshapitre 1ll, dans le cas de I'acier inoxydable austénitique,
nous avons étudié le plan (220) avec I'anticathode du chrome.

Le tableaulV.9 présente 'état de contraintes initial moyen des éprouvettes avant et aprées le
traitement thermique (650°C pendant 6 heures). Malgré une diminution significative du
niveau des contraintes, celles-ci ne sont pas négligeables et ce, particulierement 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 I'ensemble des éprouvettes, elles ne généront pas la comparaison entre les
essais. Par contre, cet état initial devra étre pris en compte dans nos modeles (cf. ghapitre V
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o11(MPa) | 022(MPa)
Avant traitement thermique -600+ 33 | -180+50
Apres 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=(0°) passent d’un état de compression (- £80

40 MPa) a un état de traction lors du premier chargement. Elles augmentent en fonction du
taux de déformation macroscopique. A 10 % de déformation totale, la contrgint®aest

de 709 £29 MPa. Seul le point a 6 % ne correspond pas a cette tendance observée. Dans le
cas de I'essai de compression avec un taux de déformation de -6,3 %, la contrainte résiduelle
longitudinale est, cette fois-ci, faible avec une valeur positive delZ8MPa.

Les contraintes résiduelles transversades 90°) présentent un comportement opposeé : 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 #580 MPa a -20% 58 MPa. Ensuite ces contraintes
diminuent progressivement avec la déformation appliquée pour atteindee 220MPa a

10 % de déformation. Dans le cas de I'essai de compression, nous avons logiqguement un état
de contrainte opposé, en traction, avec une valeur de 21IM#Pa (cf. figure 1V.20).
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Figure IV.19 : évolution des contraintes résiduelles longitudinales aprés le premier
chargement en fonction de la déformation macroscopique A : essai de
compression ; 2 . essai de traction
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Figure IV.20 : évolution des contraintes résiduelles transversales aprés le premier

chargement en fonction de la déformation macroscopiqud

compression ;

La figure IV.21présente I'évolution de

: essai de

* : essai de traction

s courbédat//,hkl))Vd = f(sirfy) 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 I'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 a I'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 a la fin de la section.
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Figure IV.21 : évolution expériment

ales des cour@é&,yx,hkl)}vd =f(sinfy) aprés le

premier chargement en fonction de la déformation totale pour le plan (220)
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Nous avons également analysé les contraintes résiduelles créées par le deuxieme chargement.
Pour la compression, le taux de déformation totale a été fixé a -3% pour ne faire varier que le
taux de prédéformation. Pour deux échantillons prédéformés a 2 et 4%, nous avons fixé un
taux de déformation en compression a -6% et -5% pour analyser I'’évolution des contraintes en
fonction du niveau de compression fixé. Les contraintes transversales et longitudinales sont
données dans les figures V.22 et I1V.23.

Les contraintes longitudinales passent d’un état de traction (apres le premier chargement) a un
état de compression (a la fin du deuxieme 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 a 4 % mais ayant subi des taux de déformation en compression différents (-3 et
-5 %), le niveau de contrainte passe de -b43 MPa a -62% 17 MPa. Pour les éprouvettes
déformées a 3 % en compression, les contraintes varient de U5MPa a -593 4#4 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
I'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 deuxieme essai.

Pour les analyses suivant la direction transverse pour le plan (220), les contraintes, suite au
deuxieme essai, diminuent en valeurs absolues par rapport au premier essai pour tendre vers
un état de traction (3& 16 MPa pour I'éprouvette prédéformée a 10 %). L’analyse
quantitative de leur évolution est plus délicate étant donné les écart-types €élevés obtenus pour
plusieurs points. lls varient entre 100 et -100 MPa.

Pour I'essai de compression-traction, on passe, pour le plan cristallographique étudié, d’'un
état de traction a un état de compression avec le changement de trajet de déformation. Par
exemple, la contrainte suivant la direction transverse varie de 211a -80+ 20 MPa a 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 hypotheses sous-jacentes de ce type d’analyse.
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Figure IV.22 : contraintes résiduelles longitudinales apres le deuxieme chargement pour

chaque éprouvette. A : essai de traction; @ . essai de
compression ; [ ] . essais de compression a -5 % et -6 %.
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Figure IV.23 : contraintes résiduelles transversales apres le deuxieme chargement pour
chaqgue éprouvette. A : essai de traction; @ > essai de
compression; W . essais de compression a -5 % et -6 %.

En effet, dans cette méthode, on suppose le matériau polycristallin quasi-isotrope. Si les
grains constitutifs du matériau sont élastiquement anisotropes, I'isotropie élastique est réalisée
statistiquement si les grains sont orientés de facon aléatoire et s’ils sont de taille suffisamment
petite. La premiere 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 élastigue mesurée par diffraction est une
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moyenne pondérée des déformations existant sur tout le volume diffractant. On suppose alors
gue le tenseur de contraintes est constant a 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 radiocristallographiquescletpitre 1ll). Pour les matériaux
anisotropes (en particulier ceux qui possedent une texture cristallographique, et/ou ceux qui
ont subi de fortes déformations), la linéarité des courbes en si@dhplus respectée : une
ondulation assez marquée traduit dans ce cas l'anisotropie élastique et plastique des grains,
ainsi que I'hétérogéenéité des deformations par orientation cristallographique. La texture peut
étre prise en compte dans cette approche. Il suffit de calculer les constantes
radiocristallographiques pour un plan (hkl) donné pour chaque direction de mgggren

tenant compte de la Fonction de Distribution des Orientations (FDO) expérimémahi@g].

La prise en compte des déformations intergranulaires est plus complexe. Il faut alors coupler
les mesures aux résultats d’'un modele théoriqueclielpitre Ill). On peut alors séparer les
contraintes d’ordre | et IIHerchi 06]. Dans notre étude, les éprouvettes ont subi une
déformation plastigue homogene donc aprés décharge, les contraintes résiduelles d’ordre |
sont nulles. Les résultats expérimentaux obtenus sont donc représentatifs des déformations
résiduelles d’ordre Il. La méthode ici n’est plus valable. Il faudrait supposer I'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 fagon commode, la quantification
et la représentation du développement des hétérogénéités intergranulaires liées directement a
I'anisotropie plastique au niveau du grain. Les pentes des courlsa®grict. figure 1V.2])

ne sont donc pas reliées a une contrainte macroscopiqgue mais a des contraintes
mésoscopiques. On obtient alors des contraintes apparentes: ce sont finalement les
contraintes macroscopiques gu’il faudrait appliquer en I'absence d’anisotropie plastique pour
retrouver les pentes des courbes dues aux hétérogénéités d’ordre Il.

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 I'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 I'anisotropie plastique du matériau. De maniére similaire a I'acier, une étude
systématique a été effectuée sur les éprouvettes vierges pour vérifier 'lhomogénéité de I'état
mécanique initial. Le tableau IV.10 présente les contraintes résiduelles initiales.

Plan cristallographique | gi;(MPa) | g,;(MPa)
(311) -29+10 -18:8
(222) -25+15 -1A7
(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 1V.24 présentent les contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) aprés
le premier chargement mécanique. Apres 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 32VIPa, a 2 % de déformation mécanique, a

7+ 3 MPa a 5 % de déformation mécanique. L'essai de compression a donné un état de
contrainte en compression de -16 MPa.
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Figure IV.24 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) apres le premier
chargement pour chaque éprouvettes. & . essai de traction ;
A : essai de compression ;

L’évolution des contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan cristallographique (222),
apres le premier chargement mécanique, est présentée dapusddV.25 Dans le cas des
essais en traction, les contraintes longitudinales de traction obtenues varient Sé/iFa a

40 £+ 4 MPa. Dans le cas des essais en compression, la contrainte longitudinale en
compression atteint -413MPa.

La figure 1V.26montre la variation des contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan
cristallographique (422). Ces contraintes ont une tendance a passer a un état de traction. Dans
le cas d'un chargement en compression, une valeur del4MPa 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 probléme est lié a la qualité des pics
de diffraction pour ce plan cristallin.
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Figure IV.25 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (222) apres le premier
chargement pour chaque éprouvette. ¢ . essai de traction ;
A : essai de compression ;
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Figure IV.26 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (422) apres le premier
chargement pour chaque éprouvette. 4 essai de traction ;
A essai de compression ;

Contrairement a I'acier, le niveau des contraintes apparentes est beaucoup plus faible méme si
les tendances (signe des contraintes) observées sont les mémes. Par contre, on n'observe pas
d’évolution nette du comportement en fonction de la déformation subie. Le niveau de la
contrainte macroscopique appliquée a I'aluminium est environ deux fois plus faible que pour
I'acier. Il est alors normal que le niveau des déformations élastiques additionnelles (a I'origine
des contraintes résiduelles) servant a accommoder les incompatibilités de déformations
plastiques entre grains soit moins important. Il se rajoute a ce constat des différences en terme
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de texture, d’anisotropie élastique et plastiquefiduare IV.27 donne I'évolution des courbes
(el@.y,hKl)), =f(siny) dans la direction longitudinale en fonction de la déformation subie.
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Figure 1V.27 : évolution expérimentale des cour(re(w,w,hkl)>vd = f(sir’y) 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 I'acier en
corrélation avec les valeurs obtenues pour les contraintes.

Apres le deuxieme 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 compredgjomg 1V.29.

Pour les plans (222) et (422), un comportement similaire est obsenf@cés 1V.28et
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 a I'autre pour un
méme essai. Ceci peut s’expliquer par I'anisotropie plastique du matériau. Les groupes de
grains participant au volume diffractant ne sont pas les mémes pour chaque plan. lls n’ont pas,
a priori, subi la méme déformation plastique. Cette différence reste toutefois faible et elle
n'est pas comparable aux résultats obtenus sur des matériaux hexagonaux comme le
zirconium dont I'anisotropie plastique est tres marq@egdguen OL
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Figure IV.28 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (311) aprés le deuxieme
chargement pour chaque éprouvette. ¢ . essai de compression ;
A : essaide traction ;
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Figure IV.29 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (222) aprés le deuxiéme
chargement pour chaque éprouvette. ¢ . essai de compression ;
A  :essaide traction ;
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Figure IV.30 : contraintes résiduelles longitudinales suivant le plan (422) aprés le deuxieme
chargement pour chaque éprouvette. ¢ . essai de compression ;
A :essaide 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 I'acier, les contraintes résiduelles transversales suivant le plan (311) sont aussi
en compression apres le premier chargement en tradigure( IV.3). Le niveau de
contraintes est plus faible : elles varient de ¥38 MPa a -20t 3 MPa entre 0 et 5 % de
déformation macroscopique. Pour I'essai en compression, un résultat en traction est obtenu
avec une contrainte finale de 5 MPa.

L’évolution des contraintes résiduelles suivant le plan cristallographique (222), aprés le
premier chargement mécanique, est présentée ddigsida 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, hous avons une
contrainte transverse en traction det18 MPa.
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Figure IV.31 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (311) aprés le premier
chargement pour chaque éprouvette. ¢ . essai de traction ;

A :essaide compression ;
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Figure IV.32 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (222) apres le premier
chargement pour chaque éprouvette. 3 . essai de traction ;
A :essai de compression ;

Les figure 1V.33 et IV.34 donnent I'évolution des contraintes apparentes suivant les plans
(311) et (222) a la fin du deuxieme essai. Les contraintes passent en traction. Pour le plan
(311), leurs valeurs varient entre ¥09 MPa et 27+ 5 MPa pour un méme taux de

déformation en compression (-3 %). Par contre, elles passent en compression (VERa
pour le plan (311)) pour I'essai compression-traction.
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Figure IV.33 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (311) aprés le deuxieme
chargement pour chaque éprouvette. * . essai de compression ;
A :essaide traction ;
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Figure IV.34 : contraintes résiduelles transverses suivant le plan (222) aprés le deuxieme
chargement pour chaque éprouvette. * Essai de compression ;
A  :essaide traction

IV.4. Conclusion

L’étude expérimentale réalisée dans ce chapitre a permis d’'analyser le comportement
meécanique de deux alliages cubiques : I'acier 316L et I'aluminium 6060. Le couplage des

essais mécaniques avec la diffraction des rayons X a permis de caractériser I'état mécanique
de ces matériaux en fonction de la déformation plastiqgue du matériau a 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 I'état mécanique du matériau aux différentes
échelles. Les déformations moyennes mesurées a I'échelle du volume diffractant sont le
résultat des mécanismes de déformation plastique (lié a I'anisotropie plastique des grains)
activés au niveau des groupes de grains participant au phénomene de diffraction. Néanmoins,
I'analyse traditionnelle des contraintes ne s’applique plus ici. En effet, seules les contraintes
d’ordre Il sont présentes. Nous avons alors introduit la notion de contrainte apparente pour

permettre de quantifier plus aisément nos résultats. Les co@(k;e&,hkl)}vd = f(sinfy) ou

les contraintes apparentes (proportionnelles a la pente des courbes) ont permis de montrer une
evolution équivalente pour l'acier et I'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’analyge=0 ou 90°). Il sera intéressant de voir si nos
modeles arrivent a reproduire (et a expliquer) simultanément I'ensemble de ces résultats pour
les deux échelles caractérisées dans cette étude expérimentale.
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V.1. Introduction

Nous avons développé des modéles micromécaniques afin de simuler le comportement
meécanique 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 modeles utilisés. Il faut donc leur fournir les différents parameétres
nécessaires pour une description réaliste du comportement mécanique du matériau. Certains
parametres 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
volumigue des cellules ainsi que leur évolution, par exemple, sont des parameétres plus
difficiles a fixer de maniere univoque.

Néanmoins, les constatations issues de la bibliographie, complétées par les résultats
expérimentaux nous permettent d’avoir une base a ce travail qui devra étre affinée et fixée par
une confrontation avec les résultats expérimentaux. Les courbes de traction valident les

simulations a I'échelle macroscopique et les analyses par diffraction des rayons X a une

échelle intermédiaire des niveaux macroscopique et microscopique : les volumes diffractants.

Une fois cette étape franchie, le modele peut non seulement simuler le comportement

meécanique du matériau mais aussi compléter I'étude expérimentale en donnant des éléments
de réflexion supplémentaires pour une meilleure compréhension des différents phénomenes
présents au sein du matériau étudié.

Dans une premiére partie, nous présenterons les résultats obtenus a I'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 parametres
les plus réalistes possibles. Dans le cadre de ce travail, nous avons utilisé les modeles Kr-SC,
Peeters-SC et SC-SC (SC : Self-Consistent : autocohérent). Le premier permet d’obtenir des
résultats numeériques pertinents aux différentes échelles du matériaanifefixe 1) en

utilisant un nombre correct de cristallites représentatives de la texture expérimentale du
matériau. Le modeéle basé sur I'approche autocohérente a été utilisé seulement dans le cas de
I'acier pour permettre une comparaison avec le modele de Kroner.

V.2.1. Aluminium

Pour la détermination des paramétres des modéles 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 parameétres reste
evidemment identique. L'élasticité est supposée isotrope et elle est décrite par le module de
cisaillementy (= 30 GPa) et le coefficient de Poissef~ 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 (110(113). La scission critique initiale pour chaque systéme de

glissement est supposée étre la méme. 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 systeme.
En effet, les résultats de diffraction ont montré que les déformations élastiques résiduelles (et
donc, les contraintes associées) sont faibles a [I'état initial. Trés peu de données
expérimentales sont disponibles sur les paramétres définissant I'évolution des dislocations et
I'écrouissage. Dans un premier temps, ces parametres 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 a I'essai de traction. Ceci peut
se justifier puisque les parameétrgp (densité de dislocation initiale)y. (distance
d’annihilation, Eq. 11.9), k. (paramétre du matériau lié au libre parcours moyen des
dislocationsEq. 11.8), ¢ (constante d’autoécrouissage des cellltes,|1.24), etk (constante

lite a I'écrouissage non locdtg. 11.68) définissent I'évolution de la densité de dislocations
ainsi que I'écrouissage du matériau. Par conséquent, ils peuvent étre déduits de la réponse
meécanique de celui-ci. Une valeur de @& prise pouré (Eq. 11.16). Pour la fraction
volumique, une valeur typiqudo(= 0,85) observée pour les cellules de dislocations est
choisie. Dans toute cette étude, nous avons gardé cette valeur identique pour I'ensemble de
nos modeles. La valeur de(Eq. I1.64) est déterminée par comparaison avec un modele
autocohérent classique pour un chargement monotone (en terme de systeme de déformation
principale et de réorientation cristallographigque). Cette valeur est ensuite ajustée pour
reproduire au mieux I'essai de référence. tadeaux V.1 eV.2 résument les paramétres
utilisésl([))our simuler le comportement de I'aluminium. Le module du vecteur de Burgers est
b=5 10"m.

a® || fo [ V¥ |k [k|ZMP) ]| po(m? |ye(m?) | 10(MPa)
11]1,1]/0,75]32] 0,12 400 510 | 510° 76
Tableau V.1 : parameétres d’ajustement pour le modéle Kr-SC

k Ky K, Ke a | | Wd
15| 1210 3 -1,9 10 0,1 10° | 310"
1" | R(m) [R™(m) | R"™(mM) | Rcg(M) | Reen(mM) | Ro(m)
10*| 10° 10° 10° 10° 510° | 510°

Tableau V.2 : parametres d’ajustement pour le modéle de Peeters-SC

Le modele de Peeters a comme principal inconvénient le nombre important de parametres a
identifier (16). De plus, une partie d’entre eux ne peut étre déterminée expérimentalement. Il
devient donc problématique de partir d'un intervalle de valeurs possible et d’affiner ensuite
les parameétres. Pour résoudre cette difficulté, Peeters Beatefs 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 parameétres expliquant I'intégralité des résultats expérimentaux. Dans
notre cas, ne disposant que d’'un seul type de trajet complexe, nous avons déterminé un jeu de
parametres (de maniere empirique) en partant des valeurs trouvées par Mahebtabesh [

et al. 04] sur un polycristal de cuivre aprés une étude sur l'influence et le réle de chaque
parameétre du modele. Cette méthodologie ne garantit absolument pas d’avoir trouvée le
meilleur jeu (et unique) de parametres gefction V.3) mais constitue une premiére approche
intéressante. La méme 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 modeles. A chacune d’elles est associé un poids
(fraction volumiqueYi(@1,@ @-). Nous reviendrons sur ce choix dans la section consacrée a la
diffraction.
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Les courbes de traction-compression simulées avec les modéles de Kroner et de Peeters sont
présentees, respectivement surfigares V.1 eWV.2. Les valeurs choisies pour les scissions
critiqgues et les parametres d’écrouissage permettent de retrouver la loi de comportement de
aluminium. Le module d’Young calculé est identique a celui déterminé expérimentalement.
Le module d’Young du polycristal représente la réponse élastigue moyenne de I'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 deuxiéme
chargement en compression, le modéle de Peeters arrive a reproduire l'intégralité des résultats
expérimentaux. Néanmoins, un écart est observé pour la derniére courbe (avec une
prédéformation de 5 %) en terme de transition élastoplastique. Un écart relatif de 14 % est
constaté dans cette partie. Par contre, le modele reproduit le régime plastique quelque soit le
taux de déformation considére.
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Figure V.1 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées
(modéle Peeters-SC)
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Figure V.2 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées
(modele Kr-SC)
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Le modele de Kroner arrive également a reproduire le comportement de I'aluminium pour des
trajets complexes. Pour les chargements en compression, il conduit a de légeres différences
avec les données expérimentales dans la partie plastique (écart relatif de 6 % a -0,4 % de
déformation totale).

Nous avons également simulé l'essai de compression-traction obtenu sur [lalliage
d’aluminium avec le méme jeu de paramétres que précédemment. Les deux modéles
reproduisent correctement I'essai de compression. Par contre, ils décrivent de maniere trop
rigide la premiére partie du chargement en compression avec une activation des systemes de
glissement trop tardive. Néanmoins, le régime plastique est correctement reproduit avec un
écart relatif de 7 % a la fin de I'essai pour le modele de Kroner.
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Figure V.3 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées pour
un chargement en compression-traction avec le modele Peeters-SC
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Figure V.4 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées pour
un chargement en compression-traction avec le modele Kr-SC
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V.2.2. Acier inoxydable

Pour ce matériau, nous avons procédé a une étude similaire a celle réalisée pour I'aluminium.
Dans un premier temps, les parametres a rentrer dans le modele sont déterminés par
comparaison avec la réponse macroscopique du matériau suite a 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 Kroner ainsi que le
modele de Peeters. Pour I'approche autocohérente, nous avons seélectionné 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 eW¥.4 résument les parametres utilisés dans le cadre des simulations du
comportement mécanique de l'acier 316L lors d’essais complexes. Les constantes d’élasticité
sont celles données danslepitre IIl. Une fraction volumique initiale de cellules de 0,8 a été
choisie.

Modele | a® | & | f, |y [ ki | k [Z(MPa?) | po(m?) | ye(m?) | 1eo(MPa)

Kr-SC | 1| 1,1/ 0,75 3,2| 0,1| 20] 270 1 2,85 10° 77

sc-sc| 1] 1.1 0,752,5[ 0,2] 200 120 510 [ 2,8510 90
Tableau V.3 : parametres d’ajustement pour les modeles Kr-SC et SC-SC

f K Ks K, Ke 1.0 (MPa) a I
0,8 20 55 10 18 55 10 55 0,1 10
| I"* R(m) | Rm) | R®(M) | Rucg(M) [ Rev(m)|R2(m)

30 10° | 10 10° 10° 10° 10° 10° 510° | 510°

Tableau V.4 : parameétres d’ajustement pour le modéle Peeters-SC

bY

Contrairement a lalliage d’aluminium, les courb«ézs(go,y/,hkl)>vd = f(sify) pour les

éprouvettes d’acier présentent, a I'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 a I'échelle du volume diffractant, il parait utile
d’introduire ces contraintes dans les calculs afin d’'identifier correctement les paramétres 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 &gy était valable et que les contraintes analysées par
diffraction étaient donc a l'état initial des contraintes macroscopiques. Puis, nous avons
considéré que chaque grain (et chaque phase) avait le méme tenseur de contraintes
correspondant aux contraintes résiduelles initiales mesurées :

0,313 0 0
0 0,(31) O (V.1)
0 0 0

Bien qu'imparfaite, cette méthode permet de reproduire les niveaux de déformations initiales
déterminées par diffraction.
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Lesfigures V.5V.6 etV.7 montrent les résultats expérimentaux et prédits lors des essais de
traction-compression jusqu’a un taux de prédéformation de 10 %. Les modéles arrivent a
reproduire le comportement en traction du matériau. Seule I'approche autocohérente présente
des différences pour des taux de déformation totale supérieurs a 8 % : un écart relatif de 9 %
est constaté a 10 % de déformation totale.

On constate que le modele 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 modeéle pour 'ensemble des prédéformations
considérées. Par contre, pour les deux autres approches, les simulations présentent des
différences pour un taux de prédéformation de 10 %. Le modéle de Kroner arrive a prédire le
début du chargement en compression mais il donne un comportement trop rigide pour la
partie plastique de la courbe: a la fin de I'essai, un différentiel de 110 MPa est constaté.
L’approche autocohérente décrit mal la transition élastoplastique pour ce taux de déformation.

-700 -

Déformation (%)

Figure V.5 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées
(modéle SC-SC)

Il convient de noter que les approches de Kroner et autochérente arrivent a reproduire
correctement le comportement de l'acier jusqu’a un pourcentage de 6 % et ceci pour nos
essais ainsi que pour ceux réalisés par Choteaat¢au 99(cf. chapitre I). Cette disparité
observée pour des taux de déformation plus élevés met en lumiére les lacunes de certaines
hypothéses simplificatrices adoptées pour nos approches. Par exemple, nous ne tenons pas
compte de I'évolution de la microstructure ainsi que de la dissolution et de la reconstruction
de la microstructure de dislocations au cours de I'essai Bauschinger. Dans nos modeéles, I'effet
Bauschinger est essentiellement piloté par les contraintes internes. Pour des déformations plus
importantes, il faudrait prendre en considération, explicitement, ces phénomenes de
dissolution au cours du second chargement au travers des matrices non locales. Le modele de
Peeters integre, 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 résultatschapitre 1l ont montré l'influence de ce paramétre 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 I'essai Bauschinger par des
observations au MET par exemple.
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Figure V.6 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées
(modele Kr-SC)
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Figure V.7 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimentales et simulées
(modele Peeters-SC)

Lesfigures V.8etV.9 montrent les résultats obtenus pour I'essai de compression-traction avec

les modéles de Peeters et celui de Krbéner. Le premier arrive a reproduire le comportement
global du matériau. Par contre, I'approche de Kréner sous-estime le niveau de contrainte au
début de la plastification en traction. |l serait nécessaire, ici, de procéder a 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 (modele 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 modeles a I'échelle macroscopique. La
comparaison avec les résultats expérimentaux a permis de déterminer les parametres de nos
simulations. L'étape suivante est de valider notre modele a I'’échelle des volumes diffractants.
La projection des déformations d’ordre Il calculées apres la décharge élastique sur les
directions de mesureg@) pour un plan cristallin donné, nous permet alors de simuler les

courbes(e(qa,w,hkl»v = f(sinf¢). 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 modele de Kroner. En effet, le modele
autocohérent, du fait de la complexité des équations constitutives de cette approche, ne permet
pas I'emploi d’'un nombre suffisant de cristallites et représentatif de la texture expérimentale.
Une comparaison fiable avec les déformations obtenues a I'échelle du volume diffractant
devient alors problématique. Le modele de Kroner a montr&lfepitre Il et annexe 1)

gu’on pouvait obtenir des résultats exploitables et cohérents avec la réalité physique. De plus,
il autorise 'emploi d’'un nombre plus important de cristallites permettant une comparaison
plus fiable avec la diffraction.

Pour le modele de Peeters, c’est le nombre de parametres initiaux difficilement identifiables
qui pose probleme. En effet, des études préliminaires ont montré que plusieurs jeux de
parametres permettent de reproduire les mémes réponses a I'échelle macroscopique avec des
résultats différents a I'échelle du volume diffractant. Il faudrait soit, augmenter le nombre
d’essais mécaniques pour identifier de maniére unique les paramétres du modeéle soit, utiliser
simultanément lintégralité de nos résultats expérimentaux pour l'identification avec une
procédure d’optimisation. Dans le cadre d’'une premiére validation des outils numériques
développés dans ce travail avec la diffraction, nous nous sommes donc focalisé sur I'approche
de Kroner.

Le modéle polycristallin est capable de calculer les déformat{e(zyssy/,hkl)>vd dans le

matériau aprés décharge par une opération de moyenne des déformations élastiques
appartenant a I'orientatiogr considérée. Une cristallite est en position de diffraction quand la
normale au planhkl) étudié est colinéaire au vectew, (cf. chapitre Ill). Afin de

selectionner les cristallites en position de diffraction au sein d’'un matériau modele
comprenantN cristallites, nous utilisons I'anglé& entre la normale au plan diffractant et la

direction de mesure. Cet angle se calcule a partir du produit scajaixg . Si la normale se
trouve dans un cone défini par la direction de mesure et par I'afglalors la cristallite

diffracte. Pour nos calculs, nous nous sommes fixés un ahgleégal a3°. Physiquement,

cet angle peut étre 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 a 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 statistiguement
fiable, nous avons déterminé, a 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 hombre 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 I'évolution simulée des cour()(tﬁ(a}v,t//,th)}Vd =f(sify) dans la

direction longitudinale pour les plans (311) et (422) pour des déformations totales de 2 et 5 %
apres un chargement en traction. Ces figures permettent de comparer I'allure, 'amplitude des
oscillations et les pentes calculées et mesurées. Chaque point représente la moyenne des
déformations d’ordre Il pour une direction de mesure donnée.

On constate une correspondance entre l'expérience et la simulation. Les valeurs de
déformations sont du méme 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 méme valeur. Les déformations résiduelles engendrées par la
traction restent faibles. Le modele 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 courb(ei(o,y/,hkl»vd = f(sin’¢) mesurées et calculées dans

la direction longitudinale ¢= 0°) pour le plan (311t (422) apres le premier chargement
o : 2 % de déformation — expérience ; 2 % de déformation — simulation (plan (311))
: 5 % de déformation — expérienca 5 % de déformation — simulation (plan (422))

Les écarts observés peuvent étre expliqués par plusieurs raisons :

v" Présence de la surface libre
La pénétration des RX est généralement tres faible dans nos matériaux (quelques
micromeétres). Pour satisfaire aux conditions aux limites, la composante 0 doit
étre nulle a la surface libre du matériau (la direction 3 étant la normale a la surface de

la piéce). Si les gradients de surfa%%ﬁ,% sont négligeables, alors, par suite des
X 0X

. . P . odo A .
équations d'équilibrez;; = 0, le gradlenta—33 doit étre nul. Dans ce cas de figure, on

X3
a un état biaxial de contraintes. En revanche, le modéle suppose un milieu infini et
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donc un champ de contrainte triaxial. A la surface de la matiere, la présence de la
surface libre donne lieu a des phénoménes de relaxation qui diminuent les contraintes
résiduelles et provoquent des interactions différentes entre les grains. Des mesures par
diffraction des neutrons permettraient d’avoir acces 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 a la sollicitation, ce qui n’est pas toujours le cas.

v Simplifications de la description de I'écrouissage dans le modéle

La détermination des parametres 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 parametres d’écrouissage.

v 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 a la modélisation ne permet pas

une description suffisante de la texture réelle.

La figure V.11 montre un exemple de courbes obtenues apres le deuxieme chargement en
compression pour le plan (311) aprés une prédéformation a 5 %. De maniére 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.

0,6

Sire )

Figure V.11 : comparaison des courbegpy,hkl)), = f(sin’y) mesurée et calculée dans la

direction longitudinale ¢= 0°) pour le plan (311) apres le deuxieme chargement pour une
prédéformation de 5 %
o : expérience ¥ : simulation
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A partir des pentes des courb(eéqo,y/,hkl))v = f(sin*¢), nous avons calculé une estimation
d

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

Plan (222)
|, Taux de déformation (%) 2%Y3% |4 %] 5%|-3%
"Contrainte apparente (MPa)ll | 17 | 20 | 25| -18

Premier chargemer

Second chargement Taux de déformation (%) -3%
Contrainte apparente (MPR)10 | -9 | -10| -10] 13
Plan (422)

Premier chargemer‘.tTaux d_e déformation (%) 2%3%|4%|5%|-3%
Contrainte apparente (MPal0 | 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 modéle en fonction de

la déformation totale pour les plans (222) et (422) dans la direction longitudinale

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

* Avec le méme jeu de parametres défini dans la premiére section, le modele arrive a
prédire un comportement en traction pour les plans étudiés apres un premier
chargement en traction.

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

* Le modele arrive également a reproduire le comportement durant le second
chargement avec le changement de signe de la contrainte apparente.

« Il est a noter également que nos simulations reproduisent correctement le
comportement mécanique observé dans la direction transverse. Des contraintes de
compression sont prédites suite a un chargement en traction. Ensuite, un état de
traction est obtenu pour le second chargement. Un comportement opposé est constaté
pour I'essai de compression-traction conformément aux résultats du chapitre 1V

V.3.2. Acier inoxydable

Pour ce matériau, nous avons procédé de maniére similaire a I'étude sur l'alliage
d’aluminium.

Contrairement a l'aluminium, les simulations obtenues avec le modéle de Kroner ne
permettent pas de retrouver I'ensemble des résultats obtenus expérimentalement par
diffraction X.

Dans la direction transverse, nous retrouverons de maniere qualitative le comportement

expérimental observé avec des niveaux de contraintes et d’amplitude similaires a ceux
obtenus par diffraction des rayons X. figure V.12 montre un exemple de courbes
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<a(¢),y/,hkl)>v = f(siffy) obtenues dans cette direction & la fin de I'essai complexe pour un
préchargement en traction de 4 %.

Par contre, en ce qui concerne les simulations dans la direction longitudinale, les résultats
numeriques obtenus sont différents de ceux déterminés dahagdre IV. Lafigure V.13

présente les courbes prédites par le modéle dans la direction longitudinale pour un chargement
en traction a différents taux de déformation totale. Si on compare aux résultats expérimentaux
(cf. figure 1V.20), les différences sont tres 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
logiqguement avec la déformation plastique appliquée. Pour le second chargement, la
diffraction donne des contraintes apparentes en compression (de l'ordre de -500 MPa) alors
gue les simulations prédisent des contraintes apparentes plus faibles que le premier essai mais
toujours en traction.

0,6

Siney)
Figure V.12 : comparaison des courb(e@,yx,hkl))vd = f(siny) mesurée et calculée dans la

direction transversaleg= 90°) pour le plan (220) apres le deuxieme chargement pour une
prédéformation de 4 %
o : expérience » : simulation

D’un point de vue expérimental, les niveaux de déformations résiduelles ainsi que les pentes
des courbes(a(ay/,hkl))v = f(sify) sont importants suite & un simple essai de traction
d

jusqu'a 10 % de déformation. Pour les matériaux cubiques, la présence et le développement
des déformations d’ordre Il d’origine plastique influencent 'amplitude des oscillations avec
également une évolution de la pente de ces courbes. Le niveau des contraintes apparentes
reste néanmoins élevé par rapport a 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.

181



Chapitre V : Confrontation expériences - modélisation

400

300
200
S 1o . ﬁzﬁ
=
g O T T I I
w
\/0,1 2 0,3 0,4 0,5

¢ O%QEr ; ; , 0,6

-100

-200 ;

-300

Sir)

Figure V.13 courbeée(go,y/,hkl»vd = f(sin?y) calculées dans la direction longitudinal@<

0°) pour le plan (220) apres le premier chargement déformation deé&t (L0 % 4)

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 a I'aluminium. Il serait nécessaire dans un premier temps, d’analyser de
nouveau nos échantillons avec d'autres longueurs d’onde pour veérifier si le
comportement est le méme.

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 cceur de
'échantillon en terme de déformations élastiques résiduelles mais également de
texture cristallographique. Un effet de surface pourrait conduire a 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 a homogénéiser le
comportement suivant I'épaisseur en terme de déformation. Par contre s'il existe un
gradient de texture initiale, il devrait étre le méme vu les taux de déformation utilisés.
Une modification de texture initiale induira alors au niveau des modeles de fortes
différences en terme de résultats obtenus a I'échelle du volume diffractant.

En terme de modélisation, bien que I'approche utilisée ait été validée par un certain
nombre de résultats expérimentaux, il pourrait étre intéressant de vérifier que notre
modéle arrive a reproduire les résultats obtenus par Krier sur un acier doux dans le cas
d’'un chargement simple. Une optimisation plus poussée du jeu de paramétres 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.

Neanmoins, il convient de rappeler les différentes validations effectuées sur le modele de
Kréner. En effet, ce modéle 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 a I'échelle macroscopique et au niveau du volume diffractant pour
'ensemble des plans et des directions analysés.

V.4. Conclusion

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

» Sur l'acier, les approches autocohérente et de Kroner reproduisent le comportement
macroscopique du matériau jusqu'a des taux de déformation de 6 %. Au-dela, une
certaine différence est présente, due aux hypothéeses simplificatrices utilisées. Le
modeéle de Peeters permet une meilleure description de la réponse du polycristal
guelque soit le taux de déformation considéré. Ceci peut étre attribué au fait que cette
approche tient mieux compte, lors du changement de trajet de chargement, des
phénomenes d’annihilation et de restructuration de la microstructure au niveau des lois
d’évolution de la densité de dislocations. Contrairement a I'aluminium, des résultats
contradictoires ont été obtenus pour les déformations résiduelles. Des essais
complémentaires doivent étre effectués pour éclaircir ce probleme. Cependant, les
avances accomplies permettent la mise en place d’'un travail expérimental et de calcul
prometteurs et prenant en considération des phénomenes peu pris en considération
jusqu’au présent.

» Concernant I'aluminium, les trois modeles utilisés (Peeters, Kroner, autocohérent)
permettent de reproduire l'intégralité des essais mécaniques effectués durant ce travail.
A I'échelle du volume diffractant, les simulations numériques effectuées avec le
modele de Kroner sont en bon accord avec les données expérimentales obtenues par
diffraction. Plus précisément, le modeéle arrive a 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, Kréner, Mori-Tanaka), ont permis une
meilleure représentation du comportement des matériaux métalliques hétérogenes et
'obtention de résultats satisfaisants tant au niveau macroscopique que mésoscopique ou
microscopique. De plus, ils présentent l'avantage d'étre des approches prédictives
contrairement aux formulations phénoménologiques.

Notre travail avait pour objectif d'étudier I'influence des hétérogénéités intragranulaires
(structure de dislocations) sur le comportement mécanique, a différentes échelles, sous
chargements monotones et complexes. D’apres cette étude, il ressort que la microstructure de
dislocations introduit une anisotropie forte pour les polycristaux et elle apparait 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 apparait 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 phénomeéne est connu sousd&cronissage non-

local. La microstructure de dislocations parait alors importante pour toute modélisation du
comportement mécanique des matériaux meétalliques. 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 a
des chargements diverses qui tiennent compte de la microstructure intragranulaire de
dislocations.

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés plus spécifiquement a des matériaux de
structure cubique. Notre attention s’est portée sur le réle et l'influence des différentes sources
d’hétérogénéités intragranulaires dans ces matériaux.

Dans un premier temps, nous avons développé trois modeles 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 (I'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 maniéere explicite. Ainsi, nous
avons déterminé le comportement des cellules, des parois et du grain par une premiére
transition d’échelle (Kroner, Autocohérente, Mori-Tanaka) et celui du polycristal par une
deuxiéme transition (au travers du schéma autocohérent).

Dans un deuxiéme 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 tres finement les phénoménes
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 a la densité totale de dislocations. Celle-ci joue un réle principal
dans la gestion du stockage et de l'annihilation des dislocations durant la déformation
plastique a 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 premiéere a permis d'étudier nos matériaux sous les difféerentes
sollicitations suivantes : traction, compression et trajet Bauschinger (traction-compression).
Nous avons effectué des essais mécaniques a 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 a une échelle intermédiaire entre les niveaux mésoscopique et
macroscopique. Des mesures ont été réalisées pour suivre I'évolution des contraintes
résiduelles en fonction du chargement. De plus, cette techniqgue nous a donné acces a des
informations sur la texture du matériau permettant ainsi, en alimentant les modéles
numeriques, d’avoir une prédiction plus réaliste du comportement du polycristal.

La validation de nos modeles s'est déroulée en deux temps. La premiere étape a consisté a
valider les modéles 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 a I'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 deuxieme étape a consisté a comparer les simulations obtenues a partir de nos modeéles
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 modéle de
Kréner a permis de reproduire le comportement du matériau a I'échelle macroscopique pour
'ensemble des essais mécaniques. De plus, cette approche explique I'ensemble des résultats
de diffraction pour les trois plans étudiés et pour les deux directions d’analyse. Pour I'acier,
un travail supplémentaire d’investigation semble nécessaire pour pouvoir faire une
comparaison fiable avec les données expérimentales a I'échelle du volume diffractant. Ce
matériau présente un comportement mécanique a I'échelle du volume diffractant différent de
I’Aluminium avec des niveaux et des évolutions de déformations résiduelles marquées.

Durant ce travail, nous avons réalisé les points suivants :

»Nous avons développé des modeles avec une doubbtitra d’échelles en utilisant des

lois de localisation (Kréner, autocohérent, Mori-Tanaka) plus réalistes. Avec le modéle de
Kréner, nous avons présenté les phénomenes physiques d’'une facon simplifiée et obtenu de
bons résultats au niveau micro, méso et macroscopiques. Le modéle 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 modéle de Mori-Tanaka
donne des résultats satisfaisants en considérant une phase minoritaire (paroi) noyée dans une
matrice (cellule). L'ensemble de ces modéles permettent de mieux décrire I'écrouissage
intracristallin de matériaux cubiques.

»Nous avons réalisé un couplage entre les lois d'@eoludes dislocations et le modéle
autocohérent. Ce genre de couplage tient compte de I'évolution de la microstructure de
dislocation et de l'interaction entre les grains.

»Nous avons mis en place un travail expérimental eé&enen lumiére un certain nombre de
phénomenes d’écrouissage des métaux.
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Nous disposons maintenant d’outils numeériques 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 révélent tres
encourageants.

Cette thése ouvre la voie a plusieurs développements possibles :

»Tenir compte des précipités qui font partie des bgtnéités intragranulaires. Ceci peut se
faire en considérant le grain comme un milieu polyphasé. Pour cela, il faut trouver un moyen
de traduire de maniére réaliste les interactions cellules-parois-inclusions pour une
implémentation dans nos modeles.

»Le modele de Peeters-SC possede beaucoup de pasamdtientifier. 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
parameétres des simulations.

»Etendre les approches a double transition d’échslle¢es 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 systemes de déformation (maclage-glissement) et de mieux comprendre la
constitution de la microstructure de dislocations.

>l serait intéressant de tenir compte de I'évolutdmn la morphologie de la structure de
dislocations au cours de la déformation plastique.

»Avec les moyens expérimentaux du laboratoire GeM-EMbls pourrons développer un

outil numeérique et expérimental afin de déterminer les paramétres d’écrouissages. L’analyse
des raies de diffraction peut donner accés a I'évolution de la densité de dislocations et la
déformation des domaines diffractants.

»Des observations expérimentales a l'aide de la nioms électronique permettraient de
mieux décrire le mouvement des dislocations afin de mieux les intégrer dans les modeles.

»La diffraction constitue un outil de validation de®dgles trés intéressants. Ce travail a
montré les limites d’'une analyse aprés 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 uneyarasurfacique de I'état mécanique

d’'un matériau. Les données ne sont pas toujours représentatives du comportement en cceur de
I'échantillon. Cette technique est de plus limitée par le nombre de plans cristallographiques
gu'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 maniére similaire, de nouvelles techniques sur grands
instruments comme la microdiffraction ouvre de nouvelles perspectives extrémement
intéressantes pour I'étude mécanique des hétérogénéités intragranulaires.
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Annexe | : Etudes paramétriques : contraintes résiduelles

Annexe | :
Etudes paramétriques : contraintes résiduelles

I nfluence du parameétre d’écrouissagé

L’influence du parameétre d’écrouissage sur le calcul des contraintes résiduelles au niveau des
grains est montrée surfigure Al.1. Chaque point correspond a la contrainte calculée dans un

grain du matériau. Ces points sont plus dispersés pour une valétaidie. Ces courbes sont
discutées dans le paragraphe 11.2.4.5.

80 -
60 -
40+ e°®

20 °

0

Contrainte (MPa)

-20

-40 -

50 g 0:0%0

Déformation (%)

-80 -

* = 25MPa’ ¢ =350MPa’ * =1200MPa"
Figure Al.1 : influence de I'écrouissage local sur les contraintes résiduelles pour un essai de
traction

205



Annexe | : Etudes paramétriques : contraintes résiduelles

Influence du parametre de la fonctiork !

80 ~
e k=8 e k=15 e k=50
60 7 ®

40 ~
20

0

Contrainte (MPa)

-20 -

-40 015% °

-60 - L L4
Déformation (%)

Figure Al.2 : influence du parameétre k de la fonctigfj sur les contraintes résiduelles
(0},) aprés un essai de traction

Influence de la morphologie de la microstructure de dislocations

polycristal
4707 e grains (1-1-1) e grains (5-5-1) e grains (10-10-1)
:
~ : o © [
2 , ° o o
£ 420 '..'{‘:& ..o‘:... . o® oot d, .
= L) °
< 0.‘.'.... °e LY L -
8 « Y 9 ° .‘ e ; »® .'
° ." ce ® o ‘. ) o,
~:° o $ s .~' " .3
370 - ¢ n.,.: b a ® .ao.‘.
e et b e
0,5% ‘.‘o ~..°o .“d
(X 0‘0 %Y
L oe o
320

Déformation (%)

Figure Al.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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430 ° celules (1-1-1) e celules (5-5-1) e celules (10-10-1)
[}
410 - oo
,C-U\ ) [
2390 ' Y-
=3 o :Oo " ®o
{370 - g et 4 . .o °
oe0 % Qe &_.°
350 - .:?: :. ‘..Ob ° ::o ..o
° [ ] (Y F 4 ° o0 ©
330 M V¥ R :" ° he,®
o ® '.f ¢ o
310 \} L 30
[ ]
290 0’5% v". o.:o :o.?
———o
270
5
€22 (%)

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

essai de traction

parois
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Figure AL5 : influence de la morphologie sur les contraintes internes des parois pour un

essai de traction
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Figure Al.8 : figures de polles des contraintes internes des parois pour un essai de traction
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Annexe Il :
Modeéle autocohérent-autocohérent

Pour faciliter la lecture des équations de I'approche autocohérente, nous reprenons dans cette
annexe l'intégralité des équations du modéle présentées dans le chapitre |l

Equation de base

Le taux de contrainte des phases :

sC — ~C _ apc
{U“ = Cix (gkl & )

R (AlL1)
i =Gy (£k| —&y )

Le taux de déformation plastique des phases :

{é-.pc — RChy:

(All.2)
é'.pW = RWhy\;

Le taux de la scission réduite :

19 — DCg 4C
{TC _Rj O-ij

(All.3)
Iy =R"0y

La vitesse de glissement des phases :

cc™c cwh w

yg - KQZ'—Q + Kg Z'—g
(All.4)

7e = KIS + K18

wc" C

avec .

ey~ Y v 5 ) | [t [ vt
a8 71[%(“ an{ i 5.1 ]E(l+tanr(rvg))}[g(manf(fg))}

cw

Koo (7°,75) = kKL (T°,78)
Kew(T%,75) =0
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Le taux de la scission critique des phases :

t& =HIV +HAV.

{r‘g I (AlL.5)
g =a g
. ¥ (AllL6)
E'=a": ¢

avec :
a’ :[I +s%m 74 °°]_1 (AIL7)
a® = (1 +sem A (1 —s et e )

La relation de moyenne du taux de contrainte du grain en fonction de celui des contraintes des
phases :

" =fo°+(1-f)o" (All.8)

Développement du modeéle : autocohérent-autocohérent

En combinant entre ledquationsAll.1, All.3 etAll.4, nous trouvons :

{ch = KLR"c (glfl _ngIJC)+ KawR Cia (‘9|Z|v _ékﬁw) (AIL.9)
Va = Kv%ch?gCljkl (gﬁ _gkﬁc)"' Kow }NgC’Ijk| (‘9|\<,|v _gk’fw)
L’insertion de lexpressiorAll.2 dans All.9, nous donne :

{ys = KR Guled - RV0)+ KLR "G (8 - RI'V) A0
o= B R g (- R+ KL RPG (0 -R7)
En développant All.1(hous obtenons :

(Jgh-i- 352 ;Rz ijG Eéjy:"' Icgv Rg ﬁh Flghy:/ = &Jc F:fg‘%kufkﬁ + chwR}NgCijklng;/

i K (All.11)
K/E\J/c chgcijm thhych +(6gh + kng Rgz ﬁ?d nghjy\z = Iﬁc ngjkl ‘?13 + K/%wR}Nngkl fkvf
ij kI

ou bien :

Jgh + Igc ‘]e‘g ﬁd Fglh |<th RNQQJ'H v|Vh V: — K?c F‘h;g(‘\ﬁklélfl + chw ,-WQC.,-MSLV (All.12)

Kr?/c Fhw Cﬁkl clh 5gh + Iﬁw Fhwg qjkl V|Vh Vvhv 'ﬁc Fhw cﬁkl élfl + KI?IWR}NgCIjkl g:;l .
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Ainsi la vitesse de glissement est sous la forme :

Ve |_ Mgch Mgwh K:c Fh;h G Eq + K:WR}NhCijkl W
w9 | | poon gh ha gac h pwh. aw (Al.13)
Vo Muc M K?/c Fh$ G t KR G €

ou bien:

{ch :( Iﬂ K iFQ fa MIC lgc R %)‘éﬁ +( 'Vfch &Nl:i?’h(iikl + Nlcgvr\: Kt\]mwhqj'm)ér(
= K

- - (All.14)
( iFQ i + Mcv lgc ?1 fa )Ekl +( N\BZ &vﬁ?jh Ga + M%CVK:WRN%W )5k|
avec :
-1
M& M2 _ Ogn * K E\g fa R Kow FﬁNg Gixi Ry" (All.15)
M& M Kae R “Ci R’ Ogn + K R G Ry .
En multipliant parR® dans All.16, nous obtenons :
Ra*Va Moo MG, Kie R Guéa + KwR Ciaéu

Nous développons All.16

{ Re= R KR ge+ KB e R MK R G, 2+ KLRMc, &)

All.17
e = R M( !)5 iF2 ijﬁglz + lgv Rh %gl\g)"' R° 'VER( ch Fﬁh%mé‘lﬁ + K?/WR}NhQJkI 5|\<A|I)( )

En utilisant All.1, All.2 et All.17, nous trouvons :

|

a.-ij - ijlg(gl\:;l_ lj?g '\32( K iFQ ifvzlglfl + Igv ﬁqh ﬁ‘mflf)— Fgl/g M/?/\Z(Iﬂc F{hq]'klélz + Kv?/ijWhCijm gl\dN))
(All.18)

{di}: = ij@(glz - IE? I\&h( K R ifﬁ|£;| + |§~ E?h G gl;v)_ ng Mcgvt;(K?/c Fﬁthj'Mg;l + Kv';wRi}NhCijklgl\(I;l))

Nous développons All.18

ch :[ i~ fn R, '\gch lg; Ig G ~ %mnz R Mcgwh K:cRithukl}élfl +

o BN BB G G RO ME KL R G o (AlL.19)
07 = o BME R R G G R ML KRG 5+

( it = Rg '\@2 Ig/\l Egh G~ Gmn Fﬁfﬁ Mv?/\';v K?/WR\:JVthukl)glz\ll

On peut réécrire é€xpression All.19, sous la forme :
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{O'C:|CC:€C+|CW:£W

W | We. aC | WW. aw
avec .

A= 8 fn BM KR G G R Moy Kie R G
ijlllv =~ ith B M KR G- Ginn R My K\NWR\:JVhCIukl
= fon B M Ko R G~ G R Mi K R €
=8 fn B Mo KR G~ G R M K RY g

On combine les relations All.8 et All.20 entre elles :
o' =f Q Cc:SC+I°W:£W)+(1—f )(I Wc:£C+I“””:£W)

En insérant les équations de All.6 dats22, on trouve :
o' =((fie (@ f)e)ias + (Ao (2 £ )2t ): e
Ainsi le module tangent du grain est :

o= ((f1ee+ (1= £)ime)as + (Ao + (1= £)1):a)

Dans le cas d’'un écrouissage local au niveau des cellules, on a :

K =KZ=0=>M>=MP=0
Alors :

_ h h
JI:I - gxl - ci:]mn ng Mg KCCRC Ctukl
li;:lv:o
I”V,{f:O

imN = G~ Gun R Mv?/cv er\]lWR\GmCtukl

(All.20)

(All.21)

(All.22)

(All.22)

(All.23)

(All.24)

(All.25)
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Annexe Il :
Etude comparative des modeles

Dans cette partie, nous présentons une étude comparative des quatre modeéles développés dans
ce travail (Kroner-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 €taaisdn et al. 98]
présentés dans thapitre 1| Ces auteurs ont analysé par diffraction des neutrons et in-situ le
comportement mécanique de I'aluminium durant un essai de traction. Cette comparaison se
fera au travers de certains criteres quantitatifs :

> Courbe macroscopique de 'aluminium.

> Contraintes internes suivant la direction de traction (contraintes longitudinales) et
perpendiculairement a celle-ci (contraintes transverses).

> Contraintes internes des phases (cellules et parois).

> Déformations élastiques internes suivants trois plans cristallographiques : (220),
(200) et (111).

Comportement macroscopigue

Dans un premier temps, nous avons simulé le comportement macroscopique en traction de
aluminium. Les courbes simulées ont été comparées a la courbe expérimentale obtenue par
Clausen et al.lausen et al. 98 De maniere similaire aux simulations numériques du
chapitre |, nous considérons une texture isotrope constituée, cette fois-ci, de 100 cristallites.
La scission réduite initiale est nulle pour les 24 systémes de glissement et pour chaque
cristallite. La scission critique initiale est, pour chaque systéme de glissement et pour chaque
cristallite, supposée étre la méme. Les parametres du matériau sont donnéstaldeaue

Alll.1. Les parametres de simulation de chaque modéle sont donnés dabtekasx I11.2 et

Alll.3.

v | p(MPa) | po(m?) | Ye(Mm) | teo(MPa) | fo b (m)
0,3 28,5 10° 10° 9,7 0,85 2,86 10
Tableau Alll.1 : paramétres du matériau
Modele| a® | & | f, | y* | emPad) | ki | & 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 52 068 10
sc-sc| 1| 1,1 0,78 3.2 45 60 0,25 15
Tableau Alll.2 : parametres d’ajustement pour les modeles Kr-SC, MT-SC et SC-SC
k K K, Ke a | | Wd
10 | 8100 | 10° 1,2 10° 107 310°
1" | R(m) | R*(m) | R"’(M) | Rncg(M) | Rren(M) | Ro(m)
10t | 10° 10° 10° 10° 510° | 510°

Tableau Alll.3 : parametres d’ajustement pour le modéle de Peeters-SC
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Nous avons choisi de prendre les parametres matériaux identiques pour tous les modeles afin
de permettre une comparaison directe entre les modeles. Par contre, cette restriction ne
permettra pas d’optimiser les écarts avec les données expérimentales.

La figure Alll.1 présente les courbes macroscopiques expérimentale et simulées par chaque
modeéle. Nous remarquons que les quatre modéles arrivent logiquement a reproduire

correctement la courbe expérimentale. Dans un deuxiéme temps, nous avons compareé les

modéles au méme taux de déformation macroscopique (3 %) aux différentes échelles
caractéristiques du matériau.

Contrainte (MPa)

O I I 1

0 1 2 3
Déformation macroscopique (%)

Figure Alll.1 : courbes contrainte-déformation macroscopiques expérimg@klasen et al.
98] et simulées : essai de traction

Contraintes internes mésoscopigues

Les contraintes internes mésoscopiques longitudinales et transversales sont présentées sur les
figures Alll.2et Alll.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 modéle SC-Peeters. Par exemple le modele 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.

215



Annexe Il : Etude comparative des modeles

65 o Peeters-SCe Kr-SC e MT-SC e SC-SC

E\_U -
° o °
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Figure Alll.2 : contraintes internes mésoscopiques longitudinales pour chaque modéle

o Peeters-SCe Kr-SC o MT-SC o SC-S(

\
)

Contrainte interne (MPa

Déformation interme (%)

Figure Alll.3 : contraintes internes mésoscopiques tranversales pour chaque modele

Contraintes internes microscopiques

Nous avons également comparé la répartition des contraintes microscopiques au niveau des
cellules et des parois pour les modeles Kr-SC, MT-SC et SGi@@e6 Alll.4 et Alll.5).

Quelgue soit la phase considérée, le nuage des points obtenu par le modele 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 modéle MT-SC.
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Figure Alll.4 : contraintes internes microscopiques longitudinales au niveau des cellules
pour les modeéles Kr-SC, MT-SC et SC-SC
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Figure Alll.5 : contraintes internes microscopiques longitudinales au niveau des parois pour
les modeles Kr-SC, MT-SC et SC-SC

Bien que I'état mécanique au niveau mésoscopique soit similaire pour les différents modeéles,
on constate a I'échelle inférieure, des distributions trés différentes d’'un modele a l'autre.

Evolution des contraintes internes

Dans ce paragraphe, nous avons testé la capacité des quatre modeéles a suivre I'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 mémes résultats présenggaragraphe 1.3.7.5.2Nous
précisons qu’on ne cherche pas a valider les modéles avec ces données expérimentales. Nous
ne cherchons qu’a comparer les approches entre elles.
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Les quatre modéles arrivent bien a reproduire, le comportement du plan cristallographique
(220) figure Alll.6) malgré le nombre peu important (et insuffisant) de cristallites utilisé.

Lafigure Alll.7 présente I'évolution des contraintes internes suivant le plan cristallographique
(200). Les quatre modeles n'arrivent pas a simuler la partie de transition et la partie plastique.
Néanmoins, le modele Kr-SC est le plus proche des résultats expérimentaux. A 0,5 % de
déformation totale, I'écart relatif est de 12 % et & 3 % I'écart relatif est de 23 %. Comme nous
'avons vu auchapitre I(sectionl.3.7.5.2), ce plan pose des difficultés pour les comparaisons
avec les modeles d’homogénéisatiabiausen et al. 98]. Nous pourrions améliorer nos
résultats de simulations en optimisant les parameétres du modele et en prenant plus de grains.

La figure Alll.8 donne I'évolution des contraintes internes suivant le plan cristallographique
(111). Comme dans le cas du plan (200), le modele Kr-SC est le plus performant parmi les
approches utilisées pour le jeu de parametres choisi. Si on tient compte des barres d’erreur
expéerimentales, ce modele arrive quasiment a reproduire I'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, I'écart relatif est de 17 % pour le modéle
MT-SC.

800 Plan (220)
2 600- I
) =t
£ 400 T
‘qc‘) o Expérimentale—— Peeters-SC
8 200 - Kr-SC . MT-SC
c
S | sC-sc
0 | |
0 1 2 :

Déformation macroscopique (%)

Figure Alll.6 : courbes expérimental€lausen et al. 98et simulées des déformations
internes élastiques pour le plan (220) en fonction de la déformation macroscopique
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Plan (200)

Contrainte interne (MPa)
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Figure Alll.7 : courbes expérimental€lausen et al. Y8et simulées des déformations
internes élastiques pour le plan (200) en fonction de la déformation macroscopique
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Déformation macroscopique (%)

Figure Alll.8 : courbes expérimental€lausen et al. Y8et 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 these a été effectuée.
Les résultats sont satisfaisants pour les quatre modéles aux échelles macro, méso et
microscopique. Les quatre modeles donnent les mémes résultats a I'échelle macroscopique.
Malgré un choix de parametres proches, les approches a double transition d’échelles
présentent une distribution des états mécaniques a I'’échelle microscopique (cellules et parois)
différente. Cette dispersion peut s’expliquer, d’'une part, par I'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 trés différents. D’autre part, cette différence s’explique
par des lois de localisation différentes d’'un modéle a I'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 paramétres choisi. Il sera
intéressant d’optimiser nos parametres pour voir si nos modeles arrivent a expliquer
(contrairement aux approches classiques) le comportement au niveau du plan (200).
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Annexe |V :
Diffraction des rayons X : erreurs géometrigues

Les échantillons étudiés présentent une particularité les distinguant des échantillons
couramment utilisés en analyse par DRX. Ceux-ci sont généralement considérés comme plans
ou guasiment 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 a réaliser sur les intensités
expérimentales (géométrique, défocalisation, absorption). Il a noté que la correction
géomeétrique pour un échantillon plan doit tenir compte de la partie du faisceau incident
touchant I'échantillon. Dans le cas d'un échantillon cylindrique, la correction géométrique
dépend également de sa courbure, de I'apgé de I'angle de rotation azimutal. Il faut donc
trouver une fonction @&, ¢) qui permette de corriger l'intensité du pic de rdittion.

Nous allons reprendre ici le modéle proposé par Guillén eGalllén et al. 99] de cette
fonction G(y, ¢). Autour du point d’incidence des rayoXs on considere un élément de
surface de I'échantillordS suffisamment petit pour étre considéré comme plan. Si on
considére un élément de volurde = dS dzsitué a une profondeur la distance parcourue
par un rayon incident dans I'échantillon st z/coswi, oU w; représente I'angle entre un
rayon incident et la normale a I'échantillon en ce paink(z/2). De la méme fagon, pour le
rayonnement diffracté, la distance parcouruelgst z / coswg, OU wg €st I'angle entre la
normale a I'échantillon et le rayon diffracté. Pour cet élément de volume, 'intensité émise est
affectée par le facteur d’absorptierp[1i(li+lg)], p étant le coefficient d’absorption linéaire
du matériau pour une longueur d’'onde donnée du rayonneXaeditl, est I'intensité du
rayonnement incident dans sa section ldSuissance diffractée e§€yinier 64]:

0

:U__Oj cag dsdzexp 4, +1,)}

0

dpz('L—oj dvfexdl- (1, +1,)}

(AIV.1)

ou Lo est une constante (pour un angle de Braggufie longueur d’onde donnés)
etdS =cosw; dS

Par intégration analytique sur toute la profondewallgnt de0 a «), on obtient la puissance
diffractée par un rayodP :

a2( ¥ ,) cag dS]o dzxpf 1, +1,)] (AIV.2)

Ce qui donne :
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dp=lo 95 ___cos, (AIV.3)
LO /j 1 + 1

CO$y COSW,

Avec la méthode de lancer de rayons, nous calculons la puissance diffractée totale pour une
orientation §, ) donnée en additionnant numériquement la puissaifitactee par lesd\,
rayons formant le faisceau incident :

p(j)=10 45 cozy (j) (AIV.4)
o M 1 4 1 -
cos () coswy(j)
et
NI’
P=>4P, (AIV.5)
j=1
Comme @ etwy dépendent de gtyp, et comme BPy G(y, ¢) on obtient :
1 & cosw
G(p.w)= ! (AIV.6)

Zm = 1 + 1
cose(j) - cosaw,(j)

Zm est le coefficient de normalisation pour av@if,,=1. D’aprés I'expression d&(y, ¢),

il est évident que ce facteur dépend de l'orientation de chaque élément de surface de
I’échantillon, et par conséquence de la géométrie de celui-ci.

Une surface cylindrique de rayd® décrite avec les coordonnées cylindriquesRy, Z1)
dans un systeme de référengg peut étre définie par des coordonnéés Y+, Zr) (figure
IV.1) :

X; =R sinu

C,{¥=Rcosy-R, avecud[027], z OR (AIV.7)
Z
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Figure AIV.1 : diffraction des rayons X sur une surface cylindrique. Cylindre en position
horizontale. L'axe ¢ est perpendiculaire a la surface de I'’échantilltaxe_y se trouve dans
le plan de diffraction et il est perpendiculaire a la normale de la surface du tube

Pour un angle de déclinaisgn(l'axe v est dans le plan de diffraction et perpendiculail@ a
normale de la surface de I'échantillon) et un angle azinpufbdxe ¢ est parallele a I'axg
dans la figure AlV.1), les coordonnées s'écrivent :

[Rr sinucosp - Z; sinyﬁ]cosz// +[Rr cosu — Rr]sinz//
r,1,Cr = —[Rr sinucosp - Z, sin¢]sint/l+[RT Ccosu — RT]cosw (AIV.8)
R, sinusing +Z, cosp

r, etr, sont les matrices de rotation pouetyp.

Le faisceau de rayonX est également assimilé a un cylindre, composé d’'un ensemble de
rayons, décrit chacun comme un droite d’équation :

Xe
C. =< Y. avec —-R< Xg<Rf, -Re<Zr<Rret X+ ZZ<R: (AIV.9)
ZF

Re étant le rayon du faisceau au centre du goniométre. Comme le faisceau est incliné d'un
angle 4 par rapport a I'axédg), I'équation d’un rayon Xevient alors :

Xe
,Ce =< Ys cosf+Z_sind (AIV.10)
- Y- sinfd+Z. cost

ou ry est la matrice de rotation pour I'angle 6
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Le point d’impact d’'un rayon Xur le cylindre est déterminé par la résolution du systeme :
r,1,Cr = 1,Ce (AIV.11)

Pour déterminer les coefficients de correction il faut également savoir si le rayon incident est
diffracté. Pour que cela soit vérifié, I'anglg doit étre inférieur &/2. Un rayon donné n’est
pris en compte dans le calcul des coefficients qu’apres avoir vérifié I'inéquatin avec :

cosw, =[— gin aps gin+ cqs cq&] sif — sinu sinp cosfd (AIV.12)

Tenant compte de I'ensemble des rayons du faisceau, nous obtenons les coefficients de
correction pour chaque directiop, (p).

Pour obtenir un résultat stable, et en tenant compte de nos conditions expérimentales,
diamétre du faisceau incident au centre du goniomé&inen{, le nombre minimal de rayons a
considérer est d¥,=10000Q Les coefficients obtenus sont normalisés pour avoir une intensité
maximale égale a.1

Il est a noter que cette correction géométrique présente un renforcement trop important de
l'intensité dans les zones extérieures (valeurs élevég} [@uillén 98]. C’est pour cela que
nousavons appliqué les valeurs pour@°® figure AlV.2 a toutes les valeurs d’inclinaison.
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Figure AIV.2 : évolution du ccefficient de correction géométrique en fonction de I'angle ¢
pour y = 0° pour les plang111) (rayon du cylindre de 10 mm)
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Réaumeé

Du fait de I'optimisation des structures, la mise en forme des matériaux nécessite des trajets
de chargements dits complexes avec une sollicitation pouvant évoluer continiment lors du
chargement. Ces processus, trés contraignants pour le matériau, sont limités par I'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 modéles a 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,
Kréner 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 meécaniques,
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,
Kréner 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.



