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La mise en forme par déformation plastique des métaux et alliages
représente un mode d'obtention du produit fini trés important actuelle~
nent. Ainsi, la mise en forme des métaux en feuilles, dont la carosserié
automobile est 1'ume des grandes applications, est d'un intérét écono-
mique tout particulier de par le tonnage qu'elle représente. Les toles
d'acier représentent toujours la plus grande part du marché mais les
t6les d'aluminium sont en progression constante. Du fait de la crise
énergétique actuelle, dans 1'industrie automobile, la réduction de poids
des véhicules est fondamentale et le choix d'un métal s'exprime surtout
en prix de revient du kilogramme gagné. Il est donc crucial de savoir
utiliser les potentialité&s maximum d'un métal. Or, le comportement de
ces métaux qui entrent dans des systémes technologiques trés évolués est
assez mal connu. Il faut savoir que 1'étude du procédé de mise en forme

par déformation plastique nécessite des analyses complexes et fondamen-

tales telles que :

- 1'analyse métallurgique de 1'évolution des phénoménes structuraux

au cours de la mise en forme,

- 1'analyse mathématique du processus d'instabilité plastique qui

limite '‘1a mise en forme.

Chacune de ces deux analyses, trés différentes dans 1'esprit et
1'approche scientifique n'est l'objet que de peu d'études actuellement.
La connaissance du probléme de la mise en forme dans le but d optimiser
1'utilisation des métaux nécessitera l'unification des approches mathé-
matiques et métallurgiques dans une description unique et compléte du

processus.



Ce travail se veut &tre un pas vers cette connaissance scientifi-
jue, en se situant volontairement 3 1'interface entre 1'approche métal-
lurgique et mathématique dans une optique que je qualifierais d'analyse

.t de modélisation physique du probléme de la mise en forme.

Ainsi dans ce travail sont tout d'abord présentés et discutés, dans
la partie A, les résultats expérimentaux et théoriques faisant le point
jes connaissances au début de cette étude. Dans les parties B et C
sont développées les observations expérimentales et les analyses théori-
ques originales introduisant en particulier le concept d'endommagement
dont une modélisation physique relativement compléte est obtenue.
L'influence de 1'endommagement sur le processus d'instabilité plastique
(partie B) et le processus de rupture ductile (partie C) est étudiée
dans une théorie prédictive de comportements expérimentaux jusqu'alors
inexpliqués. Les travaux personnels sont référencés par une étoile dans
le texte : L§7 afin d'alléger la rédaction pour différencier les travaux

propres des travaux d'autres auteurs.

L'esprit de ce travail est de développer une analyse théorique
nécessaire, prenant en compte les phénoménes structuraux indispensables
i une description juste de la matiére, prédictive du comportement pra-

tique, industriel du métal au cours de la mise en forme.
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A, Presentation

A.1. RESULTATS EXPERIMENTAUX

A.1.1 COURBE LIMITE DE FORMAGE

A.1.1.1 1Introduction

La courbe limite de formage (CLF) a tout d'abord &té introduite
[T,g7 pour représenter la limite supérieure de formage d'une tdle sans
qu'il y ait apparition de rupture dans la pi&ce formée : cette courbe
limite de formage & rupture (CLFR) est en général insuffisante car le
phénoméne de rupture ductile est précédé d'une instabilité plastique
donnant lieu 3 une bande de striction localisée. Cette striction, se
manifestant par une sous—&paisseur locale du matériau, est inadmissible
dans de nombreuses piéces pour des questions de : résistance mécanique,
résistance 3 la corrosion et esthétique sur les pi&ces d'habillage. Un
deuxiéme type de courbe : la courbe limite de formage 3 striction (CLFS)
a donc été introduite [5,57 pour marquer la limite supérieure de formage
d'une tdle sans qu'il y ait développement d'une instabilité plastique

localisée.

Ces courbes sont conventionnellement représentées dans 1'espace
des déformations principales €}, €, dans le plan de la tdle, €; repré-
sentant la plus grande des deux déformations. Elles sont déterminées
expérimentalement, par des méthodes décrites aux paragraphes suivants,
en imposant un chemin de déformation linéaire au matériau caractérisé
par le rapport p=es/e;. (p=-1/2 pour la traction simple isotrope, p=0
en déformation plane, p=1 en déformation équibiaxée). La figure Al/1
représente les CLFR et CLFS d'un acier doux d'emboutissage. On constate
que les points expérimentaux sont bien groupés en deux bandes étroites

déterminant chacune des courbes et que 1l'intervalle de déformation



€1

€s
I E T cde
b b
a a
X X

Y

fig.A1/2

Evolution de la répartition des déformations
en fonction de la distance le long de l'échan~
tillon pour différentes &tapes de la mise en

forme.



séparant ces deux courbes est important.

A.1.1.2 Méthode de détermination

Ces méthodes cherchent 3 cerner avec le plus de précision possible
le point d'apparition de la striction domnant le niveau de la CLFS, la

CLFR se détermine 3 partir d'un embouti rompu.

Les méthodes de détermination de la CLFS sont toutes fondées sur
la détection de 1'apparition d'un fort gradient de déformation cavacté-
ristique de la mise en striction. La figure Al/2 représente 1'évolu-
tion de la répartition des déformations €] et €, pour différents taux de
déformations globales. Les déformations sont déterminées & partir d'un
réseau de cercles déposés initialement par procédé photographique sur
la tSle recouverte d'une fine couche de résine photosensible. Plusieurs
grilles de cercles sont utilisées de diamétres différents (fig. Al/3),
la distorsion des cercles avec la déformation de la piéce permet d'obte-
nir les déformations locales de la tOle. On remarque une phase de
déformation homogéne (&tapes a,b) puis le développement d'un gradient
de déformation en g; (c,d,e) qui s'aggrave pour conduire a la rupture
dans la zone B alors qu'une zone voisine A cesse de se déformer. Paral-
lelement la déformation e, reste toujours semsiblement homogéne et
n'évolue plus aprés la mise en striction. Une premiére possibilité est
de prendre comme niveau de la CLFS 1a déformation du point T, car tant
que cette déformation n'est pas atteinte, la déformation reste homogéne.
La méthode Veerman 157-détermine la position de ce point T en mesurant
les déformations de cercles voisins et en reportant 1'avolution de la
déformation d'un cercle en fonction de la déformation moyenne des cer-
cles adjacents (fig. Al/4). Le résultat est une droite de pente |
tant que la déformation reste homogéne, 1'apparition de la striction
est caractérisée par une augmentation importante de la déformation en
un point (W) alors que le reste du matériau cesse de se déformer (v,v').
La limite de formage ainsi déterminée est trés sévére et industrielle-
ment, pour des raisons d'économie et d'optimisation des matériaux, il

est nécessaire d'exploiter au maximum les possibilités de déformation
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fig.Al1/4 Méthode Veerman [57 décrivant 1'évolution de la
déformation d'un cercle en fonction de celles
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fig.Al1/5 Méthode Bragard [6,7/ d'extrapolation de la

répartition des déformations 3 rupture.
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du matériau. Pour obtenir ces résultats nous permettons i de faibles
gradients de déformation de se développer. Ces gradients ne conduisent
pas 3 un affaiblissement sensible du matériau et ne sont pas visibles

3 1'0eil nu, de plus ils permettent d'élever sensiblement le niveau de la
CLFS en passant du point T au point E (fig. A1/2). La CLFS industriel-
lement efficace se définit donc en terme de gradients de déformationms
admissibles. Cette notion subjective est trés difficile a cerner. La
méthode Bragard [5,27 trés largement utilisée donne une voie pour
obtenir le niveau de la CLFS. Cette méthode consiste, 3 partir de la
répartition des déformations i rupture, 3 obtenir par un lissage mathé-
matique le point E correspondant au niveau de la CLFS (fig. Al/5).
Cette méthode peut &tre pratiquée sur un seul profil (fig. Al/5a) ou le
double profil des déformations de part et d'autre de la 1l&vre de rup-

ture (fig. Al1/5b).

Une autre méthode (méthode Hecker £§7), aussi répandue, consiste 3
déterminer le point E comme étant le moment de 1'apparition d'une stric-
tion visible. Cette méthode empirique correspond tout 3 fait a la défi-
nition donnée au point E. Il suffit de mesurer les déformations des
cercles présentant une striction et des cercles n'en présentant pas et
de tracer la frontidre de séparation de ces deux types de déformations

(fig. Al1/6).

En marge de ces méthodes, Kobayashi 157 propose de déterminer la
striction comme le moment ol une aggravation importante de la rugosité
de surface se produit. Cette méthode conduit 3@ un niveau de la CLFS
voisin de celui obtenu par la méthode Bragard et Hecker, c'est-d-dire

compatible avec la définition de la CLFS par le point E.

En annexe 1.1 sont développés les moyens d'essai et leur influence

sur la CLFS.

A.1.2. FORME ET POSITION DE LA CLFS

Les matériaux présentent des CLFS trés différentes (fig.Al1/7).
Le niveau ainsi que la forme dépendent beaucoup du matériau utilisé

surtout dans le domaine de 1'expansion (p>0) alors que dans
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fig.A1/6 Méthode Hecker /97 de détermination de la CLFS.
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forme expérimentale des CLFS.



40

01 03 o5 n

fig.A1/8 Influence de 1'écrouissage sur la profondeur
d'embouti.,



11

le domaine du rétreint (p<0) les courbes restent sensiblement paralléles.
Les matériaux 3 fort coefficient d'écrouissage présentent une CLFS plus
haute et de pente négative ou nulle dans le domaine de 1'expansion alors
que les matériaux de faible coefficient d'é&crouissage présentent un ni-
veau bas et une pente positive dans le domaine de 1'expansion. Il est

3 noter qu'un matériau de coefficient d'écrouissage voisin de z&ro

présente un niveau non nul de la CLFS en expansion.

La figure A1/8 montre 1'influence du coefficient d'écrouissage
sur la profondeur d'embouti obtenue en formage libre [Tg7. L'effet
est trés important et l'amélioration du coefficient d'@crouissage des

matériaux est un résultat nécessaire industriellement.

La figure Al1/9 montre l'influence du coefficient d'anisotropie
sur le LDR (Limiting Drawing Ratio), rapport du plus grand diamétre
de flan au diamétre du godet cylindrique embouti sans rupture 1797.
Pour ce cas de déformation en rétreint, 1'effet de 1'anisotropie est
aussi d'améliorer la formabilité du mé&tal. Il sera montré plus loin
qu'3d 1'inverse, une valeur élevée du coefficient d'anisotropie est

défavorable 3 la formabilité en expansion.

A.1.3 1INFLUENCE DE L'EPAISSEUR DU MATERIAU SUR LA CLFS

Un phénoméne expérimental important est la variation du niveau de
la CLFS avec 1'épaisseur initiale de la tdle formée. La figure Al/10
présente les CLFS obtenues pour deux &paisseurs initiales d'un méme
acier doux /117. La tSle la plus forte présente une limite de formage
plus &levée que la tdle de plus faible &paisseur. Ce résultat est bien
connu des emboutisseurs qui ne peuvent diminuer 1'épaisseur d'une piéce
formée avec succés sans provoquer de défauts ou rupture ; ou au con-
traire qui savent qu'un reméde 3 la difficulté de former une pidce peut

€tre d'en augmenter 1'épaisseur.

La figure Al/11 présente 1'effet d'épaisseur observé sur un alliage
léger AM1(3003) 137. Une différence de comportement est observée entre
cet alliage et 1'acier présenté précédemment (fig. A1/10). En effet,
alors que pour l'acier 1'influence de 1'épaisseur est quasi nulle dans

tout le domaine du rétreint, cette influence est importante dans le
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fig.A1/10 Influence de 1'épaisseur sur la CLFS pour

un acier doux d'emboutissage.
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fig.A1/11

un alliage léger 3003.

€1
00:1.2mﬂ:_
eo-08
pamm————— s
\ 04 | e
\\ e T S04
., 03t
\o\ \.\ J o/
s N /
S~
o1t
-0.; 0 01 0.2 03 € 2

Influence de 1'épaisseur sur la CLFS pour



16

0.8

Ll

0.6

04¢

,):100
050 ====c==-
02 — —
000 e = —

~040 —— - —-

fig.Al1/12a

w—
”.
W

Influence de 1'épaisseur initiale de la
t3le formée sur le niveau de la CLFS ca-
ractérisée par la déformation dans

1'épaisseur €3¢
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A €E1:€1(e)-€1(1mm)

+ 01

fig.Al/12b

Ecart obtenu entre le niveau € de 1la

CLFS d'une tdOle d'épaisseur initiale 1 mm

et d'une tdle d'épaisseur initiale quel-

conque.
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fig.A1/13 1Influence du diamdtre de la matrice de gonfle-

ment sur le niveau de la CLFS.
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Une premiére hypothése est de considérer les gradients de déformation
développés. La figure Al/14 présente les répartitions des déformations
nesurées pour les deux diamétres extrémes de matrice utilisés. Il est
aisé de constater qu'une extrapolation des courbes pour déterminer le
point E de la CLF par la méthode Bragard, conduit 3 une CLFS plus
élevée pour le plus fort diamétre de matrice. Ce ré&sultat est en con-
tradiction avec la différence observée entre les CLFS et des explica-

tions seront avancées et développées dans ce travail.

A.1.5 INFLUENCE DE LA TRAJECTOIRE DE DEFORMATION

La CLFS est déterminée en chemin de déformation linéaire (charge-

gement radial).Il est intéressant de vérifier si cette courbe est
aussi applicable pour un chemin de déformation plus complexe. La pre-
nidre étape consiste 3@ effectuer une suite de deux chemins de déformation
linéaires (succession de deux chargements radiaux ) (fig. Al1/15).
Une série d'essais systématiques peut €tre menée de deux maniéres dif-
férentes :

- en pré-déformant le matériau suivant un premier chemin de déforma-
tion linéaire puis en déterminant la CLFS obtenue aprés cette pré~défor-
ation (fig. Al/16a) /[16/

- en effectuant une séquence précise de deux chemins de déformation
et en augmentant i chaque nouvel essai le taux de la premidre déforma-

tion (fig. A1/16b) /17/.

Les résultats expérimentaux font clairement apparaltre une limite
e formage en chemin complexe trés différente de celle obtenue en
hemin direct. En particulier, la séquence traction-expansion conduit
5 un point de la CLFS plus élevé qu'en chemin direct alors que la sé-

uence expansion-traction diminue les possibilités de formage du métal.

Une méthode trés simple fondée sur un raisonnement en déformation
quivalente a &té proposée 178,127 qui consiste 3 reporter, sur la CLFS
btenue en chemins directs, le long du deuxiéme chemin de déformation,
n segment représentant une déformation équivalente &gale d celle déve-

oppée suivant le premier chemin de déformation effectué. La possibilité
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X(mm)

fig.Al1/14 Répartition des déformations i la rupture
pour deux rayons de courbures et extrapola-

tion pour obtenir le niveau de la CLFS.
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fig.A1/15 Chemin de déformation et de contrainte dans le

cas d'un chargement complexe constitué de deux

branches linéaires.
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fig.A1/16a 1Influence d'une prédéformation sur le niveau

de la CLFS. - CLFS déterminée classiquement

aprés une prédéformation.
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fig.A1/16b Influence d'une prédéformation sur le niveau

de la CLFS. - Courbes obtenues par une suite
précise de deux chemins de déformations en
faisant varier le taux de la premiére défor-:

mation.
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€1

€3

fig.A1/17 Correction proposée pour la détermination du
niveau de la CLFS en chemin complexe 3 partir

des déformations &quivalentes /18,19/.
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> formage du matériau suivant le deuxi®me chemin est supposée €tre la

sformation totale attendue pour le matériau vierge diminué du segment
juivalent reporté (fig. A1/17). Dans certains cas cette correction
>nduit 3 des résultats en accord avec l'expérience mais, comme il sera
ontré plus loin, il semble bien qu'un comportement du matériau ramené
1x seules déformation et contrainte &quivalentes soit une vue trop

rossiére de la plasticité.

Des études de la microstructure 120—227 menées A la suite d'une
ré6-déformation en traction uniaxiale ou en expansion équibiaxiale ont
»ntré des configurations de dislocations tré&s différentes. En traction
wiaxiale les cellules sont allongées dans le sens de la traction,
sctangulaires 3 paroi relativement peu épaisse (fig. Al/18a) [527
lors qu'en déformation équibiaxée, les cellules sont plus équiaxes
yrmées de 3 3 4 systémes actifs et & parois plus épaisses (fig. A1/18b)
527. Le fait que la microstructure soit plus bloquée & la suite d'une
rédéformation en expansion a &té utilisé pour expliquer que le métal
, peut plus subir que trés peu de déformation supplémentaire, d 1'in-
rse, la microstructure étant peu bloquée 3 la suite d'une traction

mple, le matériau peut facilement subir d'autres déformations. Ces

sultats seront discutés plus complétement plus loin.

A.1.6 FORME ET POSITION DES CLFR

Les CLFR sont plus difficiles 3 déterminer que les CLFS car il
iste au voisinage de.la rupture un trés fort gradient de déformation.
s cercles utilisés pour mesurer les déformations donnent une valeur
yenne de la déformation sur la longueur du cercle. La figure Al/19
lustre ce phénoméne et 1'on remarque que 1'on se rapproche d'autant
us du point F que le diamétre de cercle est petit. Ce résultat est
en représenté par la figure Al/20 [537 oli sont tracées les CLFR obte-
es pour plusieurs diamétres de cercle de la grille initialement
posée sur le matériau. Le cas idéal obtenu pour une grille de cer-
es de diamétre nul peut étre obtenu, soit en extrapolant les mesures

ites pour plusieurs tailles de cercles, soit en utilisant la régle



fig.A1/18 Microstructure de cellules 3 parois de dis-

locations observées lors d'un chargement
d'un acier doux en :
a~ traction simple uniaxiale

b- expansion équibiaxée 1517.
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fig.A1/19 Effet de la taille du cercle sur la déforma-
tion moyenne mesurée lorsqu'un fort gradient

de déformation existe a rupture.
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fig.A1/20 Effet du diamétre du cercle de mesure sur le

niveau déterminé de la CLFR /23/.
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de conservation du volume. En effet, la figure A1/21 représente les
chemins de déformation obtenus jusqu'd la CLFR. La premiére partie
‘jusqu'é la CLFS est lindaire et imposée par les contraintes appliquées ;
la seconde partie, entre la CLFS et la CLFR, est un chemin de déforma-
tion plane quel que soit le premier chemin de déformation. Ce résultat
la pour conséquence que la déformation €, ne varie pas entre la stric-
tion et la rupture et présente donc une répartition homogéne facile a
mesurer. La déformation dans 1'épaisseur €3 peut @tre atteinte par une
mesure de 1'8paisseur de la lévre de rupture. La déformation €}, niveau

de la CLFR, est alors obtenue par la régle de conservation du volume :

€1 = —(ex+e3)
Cette mesure facile 3 mettre en oeuvre donne le niveau de la

CLFR obtenu par une grille de cercle de diamétre nul, cette courbe est

appelée communément, courbe limite de formage i rupture intrinséque.

Dans le cas des aciers, sa forme est toujours voisine d'une droite

(fig Al1/22) [537 de pente p comprise en général dans 1l'intervalle :

-pe/1,1.5/

Dans le cas des alliages légers, certains présentent une courbe

intrinséque linéaire, d'autres gardent une forme de courbe en cuvette

(fig. A1/23)/25].

Il est 3 noter que le phénoméne de rupture &tant de type ductile,
il est obtenu par coalescence de cavités qui peuvent atteindre un taux
de 407% en volume [§§7. Dans ces conditions, 1'hypothése de conserva-

tion du volume n'est plus vérifiée.

La CLFR peut dans certains cas rencontrer la CLFS dans le domaine
de 1'expansion. Ce phénoméne présent dans 1'alliage léger 5154-0,
(Fig. A1/24)/27] doit s'interpréter comme une coalescence des cavités
intervenant par instabilités microscopiques entre les vides avant que
les conditions soient réunies pour une instabilité globale du matériau.

Dans ce cas le formage est donc limité& par la rupture.
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CLFR

€2

£fig.A1/21 Chemins de déformations imposés suivis jusqu'a

la CLFS é&voluant vers la déformation plane entre
la CLFS et la CLFR.
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fig.A1/22 CLFR d'un acier doux d'emboutissage présentant

une forme lindaire /24/.
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fig.A1/23

CLFR d'un alliage d'aluminium 3003 présentant

une forme en cuvette /257.
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fig.A1/24 Exemple de cas ol la CLFR rencontre, dans le

domaine de 1'expansion, la CLFS [527.
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Des effets décrits précédemment pour la CLFS, peu ont &té complé-
tement &tudiés pour la CLFR. Il semble néanmoins que cette derniére
soit insensible 3 1'effet d'un chemin de déformation complexe [53,1§7
mais comme le font remarquer les auteurs, l'effet de la pré-déforma-
tion suivant le premier chemin est négligeable devant 1'amplitude des

déformations effectuées jusqu'a la rupture suivant le deuxiéme chemin.
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fig.A2/1 Normalité du vecteur incrément de déformation a

une surface d'écoulement de Von-Mises.
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A.2. CALCULS PREDICTIFS DES COURBES LIMITES DE
FORMAGE A STRICTION

Ces calculs ont pour but de prévoir l1l'apparition des instabilités
de 1'écoulement plastique du métal et plus particuliérement 1'instabi-
lité correspondant 3 une localisation brusque de l'écoulement qui est
celle de 1la CLFS. Les &études peuvent &étre mendes sur un matériau par-
faitement homogéne, tant du point de vue géométrique (section constante)

que du point de vue 1loi de comporteément ; ou sur un mdtériau hétéro-
géne présentant un défaut inital soit de section, soit de loi de com-
portement (structure hétérogéne). Le mode de définition de la locali-
sation de 1'écoulement est différent dans les deux cas car le matériau
homogéne subit une longue phase de déformation uniforme ou quasi homo-
géne jusqu'a 1'apparition de 1'instabilité localisée alors que dans le
matériau hétérogéne le défaut initial localise l'écoulement dés le
début de la déformation [T*,2,§7. Dans le cas du matériau homogéne

la limite de stabilité est définie comme étant le moment oi une défor-
mation hétérogéne peut se développer dans l'éprouvette (bifurcation).
Dans le cas du matériau présentant un défaut initial, la limite de
formage est définie par le moment ol la localisation de 1'é&coulement
dans le défaut est telle que la partie voisine du matériau ne se défor-
me plus ou avec une vitesse de déformation trés inférieure 3 la vitesse

macroscopique de déformation.

A.2.1 THEORIE DE L'ECOULEMENT PLASTIQUE

A.2.1.1 Présentation

Cette théorie LZ,§7 est fondée sur deux hypothé&ses principales :

- 1la normalité du vecteur incrément de déformation 3 la

surface d'écoulement (fig. A2/1),

- la surface d'é&coulement du matériau du type de Von

Mises décrite par 1'équation :



fig.A2/2

Observation expérimentale de l'inclinaison de la

striction dans un essai de traction simple sur

du cuivre industriel.



41
cte = 2082 = (0'1—02)2+(02"03)2+(03-01)2+6T122+6T232+6T312

Ces deux hypothéses ont pour conséquence le principe du travail
plastique maximum (décrit en annexe 2.1) ou inversement, la normalité
peut étre déduite du systéme d'hypothése : principe du travail maximum

¢t surface d'écoulement de Von Mises.

De ces hypothéses de constitution découle la forme suivante des

relations contraintes déformations

dgij = dASij ol Sij est une composante du déviateur des contrain-
tes associé au tenseur appliqué o.

Dans le cas d'une loi de comportement exprimée en fonction des
deuxiemes invariants des tenseurs de contraintes et des déformations
(""théorie du Jz"), et en appliquant la conservation du volume, le

terme dA s'exprime simplement par :

3de 3 _ /2 J 5 5 2
= v =v/= vd +d +d
da 2do, avec de 3 €1 €9 €3

Cette définition est tout & fait cohérente avec 1'hypothése d'une sur-

face d'écoulement de Von Mises (oe = cte).

A.2.1.2 TInstabilité plastique - Matériau homogéne L§7

Un calcul d'instabilité peut &tre mené dans le cadre de cette
théorie pour un matériau homogéne mince (tdle). Expérimentalement il
ost observé sur une éprouvette sollicitée en traction simple que la
striction localisée est inclinée d'un angle 6 avec 1l'axe de traction
(fig. A2/2). 11 semble de plus que la déformation, dans la zone en
striction, se fasse essentiellement au détriment de 1'épaisseur de la
t3le et non de sa largeur. Compte tenu de ces observations, il est
recherché s'il existe une direction Xe inclinde d'un angle 6 avec 1'axe
de traction, le long de laquelle la vitesse de déformation est nulle :
d£e=0. Ensuite est déterminde la déformation pour laquelle les condi-

t ions de bifurcation du mode de déformation sont réunies. Ce calcul

¢st présenté compldtement en annexe 2.2, les résultats suivants



42

2n

HILL

SWIFT ////
n

€,

fig.A2/3 Courbe théorique d'apparition de la striction
diffuse d'aprés Swift /7/ et de la striction
localisée dans le domaine du rétreint d'aprés
Hill /6.
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sont obtenus :
-~ la localisation de 1'écoulement pour un matériau homogéne
n'est possible que dans le domaine du rétreint :
€ o 1
£2 <0, 22 < = avec e1>ey et 01>03
€1 *] 2

pour cette définition de 1'instabilité plastique.

- dans le domaine du rétreint, la localisation est obtenue

e

pour un taux d'écrouissage y défini par :

Blnoe Y3 1+p

3lnE 2 v’l+p+p2

ce qui conduit i une &quation de la CLFS, dans le domaine du rétreint

de la forme :

* *
€1= —€otn

qui est 1'équation d'une droite représent&e figure A2/3 au~dessus de la

ligne d'apparition de la striction diffuse 127.

A.2.1.3 1Instabilité plastique — Matériau hétérogéne [§—117

i) présentation

Le matériau hétérogéne est modélisé par deux zones, chacune homo-—
géne, mais de dimension et comportement différents. Le matériau ainsi
modélisé (fig. A2/4) est caractérisé par un facteur d'hétérogénéité

fo défini par :

oli e est 1'épaisseur et K la constante de la loi de comportement choisie

sous la forme :

O = K(E#eo)ngm dans les zones a et b.

Un défaut caractérisé par une variation du coefficient d'&crouis-
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o

€a ey

fig.A2/4 Modéle de matériau 3 deux zones.
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sage entre les deux zones peut aussi @tre considéré 1727.

Comme il a &té décrit précédemment, le défaut localise 1'écoule-
ment dés le début de la déformation et le calcul consiste 3 prévoir
1'évolution comparée des déformations dans les zones a et b. Les
équations différentielles régissant le phénoméne sont établies en

annexe 2.2 et s'écrivent sous la forme :

]/2 Ea 2 —1/2 E'a il ~ _b+€o n _
(1-B-G) H|:1_B|§'E_t_]:| El;__l = fl;a+€c:| exp(Cea+€3b)

de " de, 2|~W2 4
- - Al o a
avee TE iR g
a b
_ V3 » 3(sin2¢+pcoszw)2 /§(I+p)
etA——i‘— B = 2 C 2 1/2
4(1+p+p"~) 2(1+p+p"7)
b - /g(sin2¢+pcoszw) o (p—l)zsinzwcoszw
2012 B 2
G(1+p+pT) / (I+p+p™)

o]
|

1+ 2(p=-1)sinbcosy 2 1/2
(p+2)coszw+(29+l)sin2w

tey = exp/(1-p)e, ] tav,

ol wo est 1'inclinaison initiale du défaut par rapport & l'axe de

traction, ¢ l'inclinaison courante de ce défaut.
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0 10 20 Cen

fig.A2/5 Effet de la sensibilité 3 la vitesse de déforma-
tion m et de l'écrouissage n sur le développement

de 1'instabilité plastique.
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i1i) résultats

Pour un défaut donné (fo, wo) 1'équation peut @tre numérique-
ment intégrée par un schéma de Rungé Kutta 3 l'ordre 4 et conduit a la
courbe d'dvolution de la déformation dans le défaut EB en fonction de
la déformation dans la zone homogéne E;(fig. A2/5). On observe bien
un moment 3 partir duquel la vitesse de déformation dans la zone a
chute considérablement, ce moment définit la limite de déformage Ez
du matériau. Cette figure est obtenue pour un chemin de déformation

biaxée symétrique :

=1

P €

1

La CLFS est obtenue en répétant cette intégration le long de différents

chemins linéaires de déformation,

Sur la figure A2/5 est présent@e 1'influence des coefficients
d'écrouissage n et de sensibilité & la vitesse de déformation m. Une
augmentation de chacun de ces deux coefficients conduit 3 une amélio-
ration trés sensible du niveau de la limite de formage. L'améliora-
tion de ces deux caractéristiques rhéologiques du matériau est donc

un souci constant des sidérurgistes.

La figure A2/6 présente 1l'influence de 1l'amplitude du défaut
initial sur la limite de formage pour trois chemins de déformation :
traction simple p=-0.5, déformation plane p=0, déformation biaxée
symétrique p=1. L'influence d'un défaut trés faible (f=1) est finie
pour les cas de charge p=-0.5 et p=0 car le métal homogéne présente une
localisation de 1'écoulement comme il a &té montré précédemment, 3 1'in-
verse, on retrouve bien une localisation rejettée 3 1'infini dans le
cas de 1'expansion p=1. Ces résultats montrent que dans cette théorie,

la CLFS est extrémement sensible i 1'amplitude du défaut initial.

Ce défaut initial peut &tre incliné d'un angle wo quelconque.
Cet angle est susceptiblede variations au cours de la déformation et
la rotation du défaut est mesurée 3 chaque instant par la différence

¢=w-wo. L'influence de 1'orientation initiale du défaut sur la limite
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fig.A2/6 1Influence 'de 1'amplitude du défaut initial sur
le niveau de la CLFS pour trois chemins de défor-

mation d'aprés la théorie de 1'&coulement.
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le tormage est présentée sur la figure A2/7 et la figure A2/8 repré-
sente la limite de formage en fonction de l'angle que fait le défaut

ou moment de la mise en striction (orientation finale). Ces deux
figures sont tracées pour le méme matériau sollicité en traction uni-
1xiale. Un minimum tr&s prononcé de la fonction est observé dans les
jeux représentations. Dans le cas d'un défaut initial effectivement
représenté par une bande inclinée de wo’ la limite de formage va dépen-—
dre trés fortement de l'orientation du défaut par rapport aux axes de
chargement. Dans le cas d'une tdle présentant initialement un nombre
important de défauts plus ponctuels répartis quasi uniformément, la
localisation se produit sur une ligne de défauts inclinée de l'angle
conduisant 3 la limite de formage la plus faible. Il est difficile
d'imaginer qu'il puisse en @tre autrement car le matdriau se trouverait
en état métastable dés que serait dépassée la déformation correspon—

dant au minimum de la limite de formage.

Pour tous les cas de charge en expansion (p>0) le minimum de la
déformation limite est obtenue pour un angle initial de 90° corres-
pondant # un défaut normal a 1a direction de la plus grande contrainte
principale. La rotation du défaut est alors nulle au cours de la défor-

.

mation et le systéme d'équations différentielles se réduit a :

'/é 1-B| =2 ok Sa™o|" (CE_+e...)
(1-B) de E£+e explle,eap

- ; 3 -1/2
de de dg
3b a
avec ic = =A|1-B f - D d_E__
a b b
A 2
4(1+p+p?)
_73 1+p _ V3
C® 3 172 D == 172
(14p+p?) 4(1+p+p?2)
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£fig.A2/7 1Influence de 1'inclinaison initiale du défaut
sur le niveau de la CLFS en traction uniaxiale

d'aprés la théorie de 1'&coulement.

€
06}
f=0999

4}
0 £=0.990
02+t

o) . 4 i . . .

10 30 50 qb

fig.A2/8 Influence de 1'inclinaison finale du défaut
sur le niveau de la CLFS en traction uniaxiale

d'aprés la théorie de 1'&coulement.
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iii) anisotropie

L'anisotropie n'est pas prise en compte dans les équations pré-
sentées. Ce paramétre est pourtant trds important (cf. paragraphe A.1.2)
et son introduction dans les calculs théoriques semble nécessaire.

La difficulté réside dans le fait que la bande de localisation tourne
par rapport aux axes principaux. En effet, supposons les axes princi-
paux d'anisotropie confondus avec les axes principaux de contrainte et
de déformation. Alors, en contraintes principales, l'anisotropie peut
8tre caractérisée par deux coefficients indépendants : les coefficients

de Langford r et rgg définis comme le rapport Ez-des déformations dans
3

9
la largeur et 1'épaisseur d'une &prouvette de traction simple sollicitée
suivant chacun des deux axes principaux dans le plan de la tGle. La

déformation et la contrainte &quivalente s'é&crivent alors :

e a? (s+r)-2ra+r+l 1/2
g = 0y g

s+r 2 1/2 5 1/2
g E —_— e : allle
de del[sr+r+s (:p (l4r)+2pr s+{} (cf. paragraphe B.1.1)
avec r = r_ s = ro/r90

Mais dans la bande de localisation, inclinée d'un angle ¢, 1'anisotropie
est inconnue et il faut substituer aux deux coefficients précédemment
déterminés la fonction r(y) donnant la mesure du coefficient d'aniso-
tropie pour chaque cas de traction incliné d'un angle y par rapport

a 1'axe principal de plus grande contrainte.

En annexe 2.3 est développée 1'introduction de l'anisotropie dans
les équations différentielles du phénoméne. La forme finale obtenue
est identique globalement 3 la forme isotrope des &quations, seules

les constantes sont changées. Dans le cas d'un chargement en expan-

sion elles deviennent :
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fig.A2/9 1Influence de 1'anisotropie sur le niveau de la
CLFS dans le cas de 1'isotropie plane caractérisée

par le coefficient r pour un chemin de déformation

équibiaxé.
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J ___Jp?
A= G (D B = o)t
J 14p s J
C = L =
1+r VI D= s (1+1) 1
J = r+s+sr I = r+s+2rp+(1+r)p?

Ce qui est identique aux &quations établies par Marciniakv£§7 pour
ce cas de charge. Lorsque le chargement n'est pas en expansion, alors
la rotation de la bande de défaut impose un changement d'axes pour tou-
jours exprimer les équations anisotropes dans le repére principal d'ani-
sotropie. Cette opération alourdit considérablement les développements

du calcul.

La figure A2/9 présente 1'influence de 1'anisotropie sur la limite
de formage dans le cas simple oii la fonction r(y) est constante égale
A r,pour le cas de charge p=1. Le sens de variation expérimental est
retrouvé, 1'anisotropie est un facteur néfaste en expansion alors qu'il

est favorable en emboutissage profond ( A.1.2).

La figure A2/10 [57 présente une courbe limite de formage calculée,
dans le domaine de 1'expansion pour une anisotropie variant dans le plan
caractérisé par r0=0.9, rgo=1.1. L'effet observé est de décaler la
CLFS par rapport i la bissectrice du premier quadrant. Dans un tel cas
l'orientation de la t8le par rapport aux axes de sollicitation est

donc importante.

A.2.2 THEORIE DE LA DEFORMATION PLASTIQUE 1727

A.2.2.1 Présentation

Cette théorie est fondée sur 1'hypoth&se principale qu'il existe
une loi intégrée entre le tenseur des contraintes et des déformations
sous la forme :

"1 P
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fig.A2/10 Influence de l'anisotropie plane sur le niveau
et la forme de la CLFS pour les valeurs :

rp=0.9, r90=1.1
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dans le cadre d'une théorie "du JZ" le terme u prend la forme

€

-3_e =2 /10402
=573 ou €. =73 g1V 1+p+p

©

Une dérivation au premier ordre de cette équation donne :
de.. = duS,.+udsS..
"k M35

Cette forme est i comparer & 1'équation de 1'écoulement plastique
et il est observé que l'incrément de déformation dépend alors de 1'orien-
tation de 1'incrément de contrainte qui le produit. Cette propriété
conduit 3 la non normalité du vecteur incrément de déformation a la
surface de plasticité de Von Mises et, par suite, 3 la remise en cause
du principe du travail maximal. Ces points seront discutés dans la

suite (cf. A.2.3).

La forme différentielle des E&quations de la théorie s'exprime a

1'aide des modules sécant E_ et tangent Et (fig. A2/11) sous la

forme :
do
2Ede,, =85, — Et§%+ds..
3 s 13 i o, n 1]
Oy doe
avec B o Et= e
e e
) n Et
dans le cas d'une loi de comportement du type oe = Kee alors-E— = n.
s

Dans le cas d'un chargement radial on peut écrire ¢

do.. ds.. do
B e ¥ e

Blsre S.. ]
1] 1] e

1'équation différentielle devient alors :




€e

fig.A2/11 Définition des modules sécant Eg et tangent Eg.
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ce qui est éguivalent & :

de

de.. = dX S.. avec dA =
1] 1]

N w
a
o |m

11 est donc montré que les deux théories coincident dans le cas
d'un trajet de déformation linéaire. Une autre vérification de cette
propriété est d'observer que, pour un cas de chargement radial, 1'équa-

tion de la théorie de 1'écoulement est intégrable.

A.2.2.2 Instabilité plastique — matériau homogéne
415y

Le calcul d'instabilité est mené dans le cas d'un chargement radial
imposé. L'utilisation de la forme compléte des &quations de la théorie
de la déformation est néanmoins nécessaire car lors de la bifurcation,
le chargement dans la partie en striction s'écarte du chargement radial
et la théorie de la déformation se différencie alors de la théorie de

1'écoulement.

L'analyse de la bifurcation est faite en cherchant si, dans une
zone b, la vitesse de déformation peut &tre différente de celle du
reste du matériau : région a. On exprime la différence de vitesse
de déformation par :
ed-eb

A€ .. a-¢)
ij ij i

.

1'analyse consiste & chercher s'il existe un moment ol les conditions
.
sont réalisées pour obtenir un Aeij non nul, car alors la déformation

s'écarte du mode homogéne (Aéij=0).

Ce calcul est développé & 1'annexe 2.4 et conduit 3 1'équation

suivante ¢
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fig.A2/12 Angle de localisation de 1'&coulement en fénc-
tion du chemin de déformation pour un matériau
homogéne dans le cadre de la théorie de la défor-
mation, calculé pour différentes valeurs du coef-

ficient d'écrouissage n.
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ViE

A
= [;(1+t 2y)2- 3(1 ) [(o1 +02tg2w)2+4(01—02)2tg2Q4J
e | L 02

/3E,
[J Ll e 22¢) (202 01);(201'02)tg V| (91-09) (012-052tg"})
e e

l -
- 5 (1+eg?y) 5’—;—5—21 (01-02t8%Y)

Cette équation comporte deux 1nconnues : 1'angle de 1ocalisation ¥
et la déformation de bifurcation el directement relié& a E L'insta-
bilité se produira suivant 1'angle ¥ conduisant i la 1ocallsation au
plus tdt. La figure A2/12 représente 1'angle ¥ conduisant au minimum
de déformation a 1'instabilité en fonction du chemin de déformation p.

A 1'opposé de la théorie de 1'écoulement, 1'angle de localisation dépend
des propriétés d'écrouissage de la matrice. La courbe correspondant a
la théorie de 1'écoulement due 3 Hill L§7 est représentée, une diver-—
gence importante entre les deux théories est observée pour les matériaux
a fort écrouissage. Une vérification expérimentale de 1'angle de loca-
lisation ne peut pas etre déterminante car sa mesure est entachée de
trop d'incertitudes. Il est @ remarquer que la direction de localisa-
tion prévue par la théorie de la déformation ne coincide en général

pas avec la direction d'extension nulle.

Pour tous les cas de charge en expansion, l'angle de localisation

vaut 90°. L'équation de localisation s'&crit alors simplement :

E
2k 3 1=n 2
L 9 T -0, =0
3 @ 2§ 2 2k T3
e
en remarquant que :
Et Oe
— = E =) =
n S €

o
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fig.A2/13 Forme et position de la CLFS calculée d'aprés
la théorie de la déformation pour des matériaux

homogénes de coefficient d'écrouissage différents.
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Voo o
et o, = 901 1-a+a avec o= EZ
1

1'expression devient :

= 4(1-a+a2)-3+3n
€ 3/1-g+a?Z

or pour un comportement isotrope :

1+2p
2+4p

[l

ce qui conduit

_ _3p2+n(24p)?
€ (2+p) V3 VT+p+p?

]

€1 ;%; /T+p+p?

or E
e

ce qui donne finalement :

# _ 3p24n(24p)?
2(2+p) (1+p+p?)

ce qui est 1'équation analytique de la CLFS dans le domaine de 1'ex-
pansion suivant la théorie de la déformation.

. 5 s ¢ 5 *
La localisation de 1'écoulement intervient pour €;=n dans le cas

de la déformation plane (p=0) et pour e?= lt?n dans le cas de 1'expan-

-

sion symétrique (p=1). Il est a noter que la CLFS est plus haute en
expansion symétrique qu'en déformation plane pour des valeurs de n
inférieures a 0.33, i l'inverse pour des valeurs de n supérieures a
0.33 la CLFS est descendante dans le domaine de l'expansion. Ce résul~
tat est observé sur la figure A2/13 LT&;? qui représente des CLFS

théoriques pour plusieurs valeurs de 1'exposant d'écrouissage n.
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A.2.2.3 Instabilité plastique ~ Matériau hétérogéne
(10,117

L'analyse est, dans 1'esprit, identique i celle mende dans le
cadre de la théorie de 1'écoulement. La différence essentielle pro-
vient du fait que la théorie de la déformation autorise 1'utilisatior
d'une forme intégtée des relations contraintes—déformations.VUne
attention particulidre doit &tre portée au fait que la bande de locsz
lisation tournant au cours de la déformation, la déformation équiva-

lente et la déformation plastique cumulée sont différentes :
e, #[de

Ce qui impose de raisonner sur les allongements pour calculer la
déformation équivalente 3 chaque instant de 1'évolution du défaut. Le

calcul mené en annexe 2.4 conduit aw équations suivantes reliant

ed et sb 3
e e
4 m P L
(p+2)coszw+(2p+l)sin2¢ €ea f €ep € y
A 172 d TS ve | °xP(Ceg)
/3(1+p+p2) €ey, 172 1€, 7€, a Eey

2 1/2
avec ¢ =-73[11nxl)2+1n111nA2+(1nA2)%] /

- 1 A
et y = 1n(A1A2)+§ cos(Ze)ln,}L?] . Ai =

okt

ol € est l'angle entre le repére principal de contrainte et le repére

lié 3 1'orientation du défaut,

Y3(1+p)
2(14p+p2) 1/2

et C =

Dans le cas de 1'expansion biaxée (p20), 1'orientation du défaut|
e |

reste fixe et ceci simplifie considérablement les &quations qui
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deviennent alors :

-=1/2
1/2 ea ’ dae | ree re |
(1-B) 1-B|—— = f exp(Ceg_+e,..)
€ep | dEebJ I_ee e, a 3b
i -2]1/2
avec —L = —A|1-p|-22 -p —2
avec A = g B = _Lz
4(14p+p?2)
@ /3 (14p) D = /e
2(1+p+p2) /2 2

I1 est 3 noter que pour un matériau non sensible 3 la vitesse de
déformation 1'équation ne comporte aucun terme incrémental. En défor-

mation plane elle devient pour un matériau de loi de comportement

n
a = Ke
e :

o
5 a7 . /3
€e, €Xp|- Ste,| = f Eep ©XP|~ 5 €op

n _ n
ou encore : €1, expt—ala} = f €1y, exp[—elbj

or nous savons que la condition de bifurcation en déformation plane

N * - -
est donnée par : €], =0 d'oti la limite de formage dans la zone a :

E* E*

1 1

~32 eXpl:— —2|= fl/n
n n ‘
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fig.A2/14 Influence de la sensibilité 3 la vitesse de défor-

mation : m et de 1'écrouissage ! n sur le déve-
loppement de 1'instabilité plastique dans le cas

de la théorie de la déformation.
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Pour obtenir la CLFS 1'équation générale est résolue numérique-
ment et 1'évolution de e, en fonction de €y est présentée sur la
figure A2/14 pour un chargement biaxé symétrique. La forme des courbes
et 1'influence des coefficients d'écrouissage et de sensibilité a la
vitesse de déformation est 3 rapprocher de celles obtenues dans le
cadre de la théorie de 1'écoulement (fig. A2/5), les évolutions sont

tout i fait semblables.

La figure A2/15 présente 1'influence du défaut initial pour diffé-
rents chemins de déformation et rappelle les résultats obtenus pour la
théorie de 1'écoulement. On note que la théorie de la déformation est
beaucoup moins sensible 3 1'amplitude du défaut initial que la théorie
de 1'dcoulement. Ce résultat pouvait &tre pressenti dans la mesure ol
une déformation 3 striction finie est prévue pour un matériau homogéne

dans le cadre de la théorie de la déformation.

La figure A2/16 présente 1l'influence de 1'orientation initiale Yo
de la bande sur la limite de formage et la figure A2/17 1'influence
de 1'orientation finale w‘. Les résultats des deux théories sont
présentés et la théorie de la déformation montre une sensibilité beau-
coup moins importante qui se traduit par un minimum moins marqué de la
courbe (eT, ¥). De plus, le minimum n'est pas obtenu pour les mémes
angles mais‘ il a été montré& que, pour un matériau homogéne, l'angle de

localisation prévu était aussi différent.

A.2.3 ANALYSE.CRITIQUE DES DEUX THEORIES /%]

A.2.3.1 Fondements

Un point de divergence important entre les deux théories est la
reconnaissance ou non du principe du travail maximum. Deux voies
différentes peuvent étre choisies pour essayer d'établir ce principe :

- i) une voie métallurgique en examinant le comportement du monocristal,

- ii) une voie thermodynamique en décrivant les échanges d'énergie.

i) étude métallurgique

Examinons tout d'abord la plasticité du grain &lementaire mono-
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fig.A2/15 1Influence de 1'amplitude du défaut initiale sur

le niveau de la CLFS d'aprés la théorie de la
déformation (traits pleins). Comparaison avec
les calculs de la théorie de 1'&coulement (traits

interrompus).
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fig.A2/16 Influence de 1'angle initial de la bande de

défaut sur le niveau de la CLFS d'aprés la :

- théorie de la déformation (traits pleins),

- théorie de 1'écoulement (traits interrompus).
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fig.A2/17

Influence de 1'angle final da la bande de loca-
lisation sur le niveau de la CLFS d'aprés la :

- théorie de la déformation (traits pleins),
- théorie de l'écoulement (traits interrompus).
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fig.A2/18 Volume 1limité par la pyramide des normales aux

différents plans de la surface de charge.
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cristallin formant le polycristal. Si ce monocristal est sollicité
suivant un seul systéme de glissement de normal i (composantes ni)
et de direction de glissement 4 (composantest&), la loi de Schmidt

et Boas LT§7 donne la fonction de charge f(oij) sous la forme

f(oij) = bioijnj-b'rc =0

ol T, est la cission critique nécessaire pour activer le plan de

glissement considéré.

Le champ de déplacement est constitué de vecteurs tous paralléles
-> o - .
au vecteur b dont le module est proportionnel 3 la distance au plan
de glissement considéré. Le champ de déplacement peut donc, en fixant

1'origine du repére sur le plan de glissement, s'exprimer sous la forme
Ui = (nkxk)bi.dl

En revenant i la définition des petites déformations :

2U; AU, ”
ox; ' axi) = (byng+bym,) &

de.. =

1] (

N —

Or la normale i la surface de charge a pour coordonnées :

= b.n.+b.n.
i) 31

ce qui permet de vérifier que la direction de 1l'incrément de déforma-
tion est confondue avec la direction normale & la surface de charge
du monocristal déformé suivant un seul plan de glissement [T7,1§7.

11 est alors aisé de pouvoir étendre la notion de principe du travail
maximal ou la notion de normalité & tout le polycrital considéré

comme un agrégat de grains monocristallins.
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fig.A2/19 Différentes approches acutelles de la plasticité :

a- Surface de charge de forme réguliére, norma-
1ité du vecteur incrément de déformation : théorie
de 1'écoulement.

b- Surface de charge de forme réguliére, non nor-
malité du vecteur incrément de déformation : entre
autres théorie de la déformation.

c- Surface de charge présentant un point anguleux,
vecteur incrément de déformation compris dans

le cOne des normales : théorie du '"vertex".




71

Mais dans un cas général de charge le monocristal posséde plu-
sieurs plans actifs. Le point de charge est 3 l'intersection des
plans de charge de chaque systéme actif. Il s'agit d'un point sin-
gulier pour lequel la notion de normalité ne peut pas exister (fig.
A2/18). Le principe du travail maximal reste vrai tant que le vecteur
incrément de déformation reste compris dans la pyramide des normales
i chaque plan de charge. Lors du passage au polycristal plusieurs

hypothé&ses peuvent étre faites :

- Le principe du travail maximal, vrai pour le monocristal, est
étendu au polycristal, la surface d'écoulement est de forme réguliére
du type de Von Mises ce qui conduit par exemple & la théorie de

1'écoulement (fig. A2/19a).

~ Le fait que le vecteur incrément de déformation du monocristal
puisse avoir une direction variable dans la limite du prisme des nor-
males a pour conséquence que pour le polycristal le vecteur incrément
de déformation doit avoir une certaine liberté dans le choix de son

orientation par rapport i la surface d'écoulement réguliére : c'est

entre autre la théorie de la déformation (fig. A2/19b).

- Le monocristal sollicité suivant plusieurs plans de glissement
présente un bdint singulier au point de charge. Le polycristal cons-
titué de grains monocristallins dont chacun présente ce point de
charge anguleux doit présenter une surface d'écoulement reproduisant

ce point singulier ("vertex") au point de charge. Un tel comportement

du polycristal est prévu par la théorie du glissement LT9,297. Tant
que le vecteur incrément de déformation du polycristal est compris dans
le cdne des normales i la surface de charge, le principe du travail
maximal reste vrai. Une telle approche du probléme conduit & la
théorie du "vertex" (fig. A2/19c). Il a été montré 1517 que, en pre-
miére approximation, la réponse en déformation 4 un vertex est donnée
par la forme différentielle des équations de la théorie de la déforma-
tion. Il a été établi d'autre part 1527 que l'existence d'un point

anguleux permet l'utilisation d'équations intégrées du type de celles
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0 4 - : *

Ozx103(psi)

fig.A2/20 Observation expérimentale du point de charge
situé a 1'extérieur de la surface de plasticité
déterminée aprés décharge. En traits interrompus

le "vertex" supposé sur la surface de charge
/34-36].
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de la théorie de la déformation sans violer ni les régles thermodyna-

miques, ni le principe du travail maximal.

Un important travail expérimental a &té effectué dans le but de
déterminer la forme de la surface de charge et l'orientation du vecteur
incrément de déformation. Ces &tudes cherchant a déterminer 1l'existence
ou non d'un 'Vertex'et 1'existence ou non de la régle de normalité sont
contradictoires [53—337, mais un travail important et complet a &té
mené par Hecker [34—3§7. Cet auteur a montré que le point de charge A
se trouve en dehors de la surface d'écoulement déterminée aprés reld-
chement des contraintes (fig. A2/20). Il est alors possible de supposer
1'existence d'un "vertex'" (tracé en traits interrompus sur la figure
A2/20) qui, par le jeu du mouvement des dislocations pendant la charge
et la décharge dlsparalt lorsque 1'on détermine, aprés décharge, la
surface d'écoulement avec une grande précision (seuil de 5.10 L pour €).
L'auteur a par ailleurs noté qu'une détermination plus grossiére de la
surface de charge (seuil de 0.02 en €) masque complétement ce phénoméne
pour une prédéformation imposée au matériau de l'ordre de 200 1076 .
Hecker a mené un essai trés intéressant de traction-gonflement consis-—
tant 3 faire subir au matériau un trajet de chargement en zig-zag et
3 déterminer pour chaque étape du chargement la direction du vecteur
incrément de déformation (fig. A2/21). Les variations comparées des
orientations du vecteur incrément de contrainte et incrément de défor-
mation repérées par 1'angle qu'ils font avec 1'un des axes de contrainte
principale: o, sont reproduites figure A2/22 pour un exemple de charge-
ment. Il est remarquable de constater que l'orientation du vecteur
incrément de déformation suit tré&s bien les changements d'orientation
du vecteur incrément de contrainte. L'auteur a, par ailleurs, vérifié
que 1'incrément de déformation reste compris dans le cOne des normales

au "vertex" supposé.

Ces travaux expérimentaux trés intéressants accréditent les
hypothéses d'un "vertex" sur la surface de charge ¢ de 1l'existence

du principe du travail maximal. L'orientation du vecteur incrément de
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Op x103(psi)

A

te B 3 4 Opx103psi)

fig.A2/21 Chemin de contrainte en zig-zag effectué en mesuran

i chaque étape l'orientation du vecteur incrément

de déformation résultant 154-397.
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fig.A2/22 Comparaison entre 1'é&volution de 1l'orientation
a de 1'incrément de contrainte imposé dans un
chemin en zig-zag et de l'orientation B du

vecteur incrément de déformation résultant.
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fig.A2/23 Trajet de charggement : A-B &lastique, enB dcij

provoque la déformation plastique, retour en A.
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déformation dépendant fortement du vecteur de contrainte est compa-—

tible avec la forme différentielle des &quations de la théorie de la

déformation, mais n'impose pas une forme différentielle totale exacte.

Enfin il serait possible de faire 1'hypothése d'un cas plus
général ol la surface de charge présente un "vertex" et oll le matériau

n'obéit pas au principe du travail maximal.

ii) &tude &nergétique /37,%/

Le fondement du raisonnement est d'écrire que l'énergie de défor-
mation plastique acquise par le matériau au cours d'une déformation ne
peut pas étre supérieure au travail mis en jeu par les forces extéri-

eures pour produire cette déformation.

Prenons un systéme dans un état de contraintes o*ij a 1'intérieur
de la surface de plasticité -(point A, fig. A2/23)-. On applique des
contraintes supplémentaires jusqu'a 1'état cij sur la surface de plas-
ticité (point B, fig. A2/23). Ensuite on applique un incrément de
contrainte doi. extérieur 3 la surface de plasticité amenant le systéme

3 1'état de contrainte (oij+dcij) qui s'accompagne d'une déformation

plastique deij. On reldche ensuite doij, le systéme revient en B puis

~ . . = = *
on reldche les contraintes pour revenir en A & 1'état o 415

Durant ce trajet, le parcours AB est &lastique et 1'énergie est
totalement récupérée en BA. Les forces extérieures n'ont travaillé de

g . - - L3 . Y .
maniére irréversible que lors du travail plastique, soit :

= ..+do, .
We (oIJ dolJ)de
Globalement le systdme a regu entre l'instant initial et 1'instant

final :
W =0 ..
T 1]

La condition énoncée :
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fig.A2/24 Exemple de surface de charge non convexe ne véri-

fiant pas le principe du travail maximal.
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devient :

(0..+do..)de.. > o ..de..
1] 1] 1] 1] 1]
ce qui s'écrit aussi :
. *
(6..-0 ..)de,.+de..do.. > O
1] 1]

ce qui est différent du principe du travail maximum par un terme du

second ordre : de.. do...
1] 1]

- -~ Pl . - - *
Ce terme peut en général €tre négligé, excepté lorsque o &
: * . e 2P s .
tend vers Oij’ car alors le terme (oij—o ij) devient infiniment petit,

du méme ordre que dcij.

Lorsque © v est loin de o,. alors la forme du principe du travail

—.

i

maximal est retrouvée imposant i la surface d'écoulement d'étre convexe.

Si la surface ne 1'était pas il serait possible de trouver des &tats de
* i, " 9 "

charge ¢ 3 pour lesquels le principe du travail maximal ne serait plus

vrai (fig. A2/24). Lorsque U*ij est confondu avec Gij alors la rela-
tion &tablie devient :

. de do.. > 0

ij  ij

ce qui impose aux vecteurs incrément de déformation et incrément de

contrainte de former un angle aigu, leur produit scalaire étant positif.

Les considérations énergétiques n'établissent pas le principe du
travail maximum mais impose a4 la surface de charge d'€tre convexe et
au vecteur incrément de déformation de former un angle aigu avec le
vecteur incrément de contrainte qui le provoque, La théorie de
1'écoulement présente donc un cas particulier de 1'enveloppe générale

définie pour lequel 1'angle des vecteurs incrément est droit.
I1 est aisé de vérifier que dans la théorie de la déformation le

produit do.. de.. est positif, en effet :
1] 1]

sij = doij(udsij+dusij)
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a do
or S.. = 0.. = Kk et ds.. = do.. - kKl
1] 1] 3 13 1] 3
ce qui conduit :
o 2 4 2,2
do.. deij = 3udoe +§ducedce
ou encore :
2 _
doij deij = §d°e d(uce) = doe dee

ce qui est vérifié pour la plupart des matériaux tant qu'ils présentent

une loi de comportement monotone croissante (doe)>0.

L'intérét de la théorie de la déformation réside principalement
dans la prise en compte de 1'incrément de contrainte dans le calcul de
1'incrément de déformation correspondant. Son introduction est faite
ici d'une maniére fort simple puisque la déformation prend la forme
d'une différentielle totale exacte. Cette propriété est en désaccord
1ais 1l'expérience, néanmoins le formalisme développé présente un pas
dans la voie de la prise en compte de 1'influence de l'orientation du
vecteur incrément de contrainte sur l'orientation du vecteur incrément

de déformation.

A.2.3.2 Prédictions de 1l'instabilité plastique

Un premier point important est la définition de la CLFS. Les

1éthodes expérimentales ont été présentées (§ A.1.1) et conduisent 3

les résultats voisins, elles sont fondées sur une "moyenne'" entre la
éformation de la 1l&vre de rupture et la déformation de la zone homogéne
ont la vitesse de déformation est quasi nulle 3 partir de la mise en
striction localisée pour les matériaux peu sensibles & la vitesse de

éformation.

Les calculs théoriques pour leur part donnent, comme définition
e la CLFS, la déformation de la zone homogéne au moment de la localisa-

tion de 1'écoulement. Cette définition est donc pessimiste par rapport
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—_TD.
& ___TE.

alaiton

oacier
o aluminium

04 02 0 02 o4 g,

fig.A2/25 Comparaison entre les CLFS théoriques et
expérimentales de plusieurs matériaux d'aprés

la théorie de la déformation (f=0) et la théorie

de 1'écoulement (£=0.99).
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4 1'expérience et il est raisonnable de prévoir que les courbes
théoriques doiveht €tre légérement plus basses que les courbes expéri-

mentales. Ce point sera repris ultérieurement (§ B.3.1).

La figure A2/25 représente trois courbes limites expérimentales
pour un aluminium de coefficient d'&crouissage n déterminé en traction
uniaxiale égale 3 0.05, un acier doux d'emboutissage (n=0.2), un
laiton (n=0.45). Les CLFS calculées sans défaut initial et avec
un défaut initial de 1% (£=0.99) sont reportées sur le méme diagramme.

Trois remarques principales peuvent etre faites :

— dans le domaine du rétreint les prédictions théoriques sont toutes

voisines et en accord avec l'expérience,

~ dans le domaine de 1'expansion, la théorie de 1'é&coulement donne de
bons résultats pour les faibles valeurs du coefficient d'é&crouissage
(acier-aluminium) et présente un important désaccord pour les fortes

valeurs de n (laiton).

— la théorie de la déformation rend bien compte de la forme générale
des CLFS, méme pour les fortes valeurs du coefficient d'8crouissage,
mais les prédictions sont en général beaucoup plus basses que 1'expé-

rience, surtout dans le cas de l'acier doux.

D'autres éléments seront apportés dans la suite de 1'&tude pour
comparer la validité de ces deux théories de la plasticité quant aux

prédictions des CLF 3 striction,
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Analyse theorique

des CLFS

B.

La détermination théorique des courbes limites de formage est un
probléme trés complexe qui combine trois analyses de la science des

matériaux :
- Le probléme des lois de comportement,

- Le probléme des théories de la plasticité et des calculs

d'instabilité plastique,

- Le probléme de la prise en compte de l'influence et de 1'évo-

lution de certaines variables métallurgiques.

B.1. LOI DE COMPORTEMENT

Nous nous limiterons 3 1'étude des lois de comportement prenant
en compte les paramétres d'anisotropie cristallographiques d'écrouissage
et de sensibilité 3 la vitesse de déformation. Les autres paramétres

seront analysés dans le chapitre B.2.

B.1.1 ANISOTRQPIE CRISTALLOGRAPHIQUE

B.1.1.1 Présentation

L'anisotropie du polycristal est due au fait que les directions
cristallographiques des grains monocristallins anisotropes constituant
le matériau ne sont pas réparties au hasard. Certaines directions

sont privilégiées formant la texture du matériau. Cette anisotropie



88

se manifeste de maniére simple lors de la traction uniaxiale du

matériau : pour un matériau parfaitement isotrope, les déformations
de traction : ¢;, dans la largeur : ¢,, et dans 1'épaisseur : €3

se repartissent suivant 1'égalité :

€] = —282 - —2€3

Or, par exemple, lors de la traction d'une éprouvette d'acier laminé

d froid le chemin de déformation obtenu est :

€1 = —-1.56e3 = -0.87¢3

lors de la traction d'un alliage léger :

€] = —2.86ey = -5.3¢3

Les résultats expérimentaux peuvent varier considérablement par rappo
au cas isotrope. Cette anisotropie est caractédrisée en général par 1«
rapport des déformations dans la largeur et dans 1'épaisseur de 1la
téle /17

r =42
d€3

Ce coefficient d'anisotropie est égal & 1 dans le cas isotrope, 1.8

pour 1l'acier et 0.54 pour 1'alliage léger présenté .

Le chemin de déformation s'obtient aisément 3 partir de la conser

vation du volume : -

p=-— pour une traction uniaxée,

Dans un cas plus complexe de chargement, il est nécessaire d'1ntA

duire plusieurs coefficients pour décrire le comportement anisotrope d

matériau., Hill Lg/ propose l'utilisation de 6 coefficients intervenan

dans le calcul de la contrainte &quivalente sous la forme :
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02 = F(022-033)24G(033-011) 2+H(011-022) 2+2L0232+2Q0 31 2+2P0 1 52

exprimée dans les axes principaux d'anisotropie -~

Le cas isotrope est décrit par :

3F=3G=3H=L=Q=P=§

L'introduction de ces coefficients permet de rendre compte des distor-
sions de la surface de charge (o =cte) dues 3 l'anisotropie du matériau.

Les relations contraintes—-déformations deviennent dans les axes

principaux d'anisotropie :

deyy = dA[H(011-022)+G(011-033)]
degy = dA[F(022-033)+H(022-011)]
de33 = dA[G(o33-011)+F(033-022)]
dejp = dAPojis
dey3z = dALogg
de3; = d\Qo3;

Le coefficient d'anisotropie r introduit précédemment devient

pour une traction dans le sens de laminage et dans le sens travers :

| m

r,=0ay Ton =
0 @6 ? 90

Ces coefficients sont aisés 3 déterminer expérimentalement mais
il est en général plus intéressant d'exprimer les relations de la

plasticité en introduisant leur rapport .
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,

fig.Bl1/1 Définition des représ (1,2,3) 1liés 3 1'éprouvette
et (x,y,3) liés au sens de laminage et travers
de la tdle.
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Les coefficients F, G, H définis A une constante prés s'expriment

par

r

H=pme ©° Tor

1 .
1+r 1+r kL =

en posant comme condition supplémentaire 1'&galité de la contrainte

équivalente et de la contrainte de traction dans un essai uniaxial.

En contrainte plane, pour les t3les minces, l'expression de la

contrainte équivalente devient :

I+r
= ____—fz +r)+2 +g+
€ €1 /sr+r+s pc(1+r)+2pr+s+r

< —a(r+
ou p = EZ = ——-———r (1(1' S)
g1 ar-(l+r)

Les relations contraintes—déformations deviennent :

.

dey = e iED _ . de3 _ dee
(1+r)-roo  afr+s)-r 1+os Y1+rv/0? (s+r) =2ra+r+l

Industriellement il est souvent introduit un coefficient d'aniso-
tropie mesuré dans une traction simple a 45° de la direction de lami-

nage : r,co. Le coefficient d'anisotropie moyen est alors définit

par
- - 0590
3
Or, lors de cette traction, le repére principal des “contraintes
(systéme 1,2,3) ne correspond plus au repeére principal d'anisotropie
(systéme x, y,3) que 1l'on peut supposer confondu avec les axes de

laminage, travers et normal de la tdle (fig. Bl/1).

Le calcul anisotrope s'effectuant dans le repére principal d'ani-

sotropie, les contraintes appliquées dans ce systéme d'axe sont :
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g = 011c082Y+0558in2y = 0.507;
Ouy = o118in2y+05,c082y = 0.50;;
Oxy = (-011+022)sinycosy = 0.50;,

Les relations contraintes-déformations anisotropes donment :

de = d\ [H(oxx-oyy)+c(oxx-uzz)_j = dr[0.56011]

de = dA [:F(oyy-ozz)m(oyy-on)j = dA[0.5Fc; ]

de3z = dA[G(033-oxx)+F(o33-oyy)] = dA[-0.507; (F+G)
de,, = dAPo = d) -0.5P0y 1]

ce qui permet de calculer les déformations principales :

= 2 2 2y g
dejy dexxcos ¢+deyy81n P 2dexysln¢cos¢

+ .2 2 .
dess dexx81n w+deyycos ¢+2dexysln¢cosw

- . 2 heain
dejo ( dexx+deyy)s1n¢cosw+dexy(cos Y-sincy)

pour le cas étudié

X

deyy = [0.25G+0.25F+0.5P] 0 dA
deyp = [0.25G+0.25F-0.5P] 0y 1dA
dejs = 0

le coefficient d'anisotropie .5 s'exprime par :

e degs _ G+F-2P _ 2P(l+r)-(l+s)
45 d€33 -2 (F+G) 2(1+8)




La détermination du coefficient s permet donc de déterminer
le coefficient principal d'anisotropie en cisaillement P. Le coef-

ficient r est une fonction des coefficients oo et P. La défi-

45 90
nition d'un coefficient d'anisotropie moyen ne doit donc pas s'effec-
tuer en prenant en compte le coefficient Tus mais en effectuant la
moyenne de 1, et 90 et en déterminant d'autre part le coefficient P,
qui est sans influence pour toute sollicitation dont les axes princi-

paux sont confondus avec les axes principaux d'anisotropie.

Une extension de 1'étude précédente permet de déterminer le
coefficient d'anisotropie pour n'importe quelle direction inclinée

d'un angle ¢ par rapport a la direction de laminage :

r =AiEoDl (axe 1 faisant un angle § avec 1'axe x
(¥)  dess

de laminage)

Les contraintes dans le repére principal d'anisotropie sont :

_ 2
T 011c0s“Y
= e
o = (gijisin‘y
vy 11
oxy = —011sinycosy

Les déformations dans le repére principal d'anisotropie

s'écrivent :

de

- di [Holl(coszw—sinzw)*-Gollcoszw_-_l

dx EFol 1sin?y+Hoy, (Sinzw—coszxp)]

o
™
ft

yy

deyz =-dA [001 jcos2y+Foqy sinzw:l

dexy =-dAPoj;sinycosy

93
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Les déformations principales soat :

degg

JXGTT; [ﬁ(coszw—sin2¢)+Gc032@]coszw+[?sin2¢+H(sin2w—cos2wi]sinzw

+2Psin?ycosy

(I[.22

Tis 1— [H(coszxp-sinzlp)+ccoszzp:| sin?y+ [Fsin2w+H(sin21p—cos?-w)_—_] cos2y

-2Psin?ycos?y

ce qui permet de calculer le chemin de déformation et le coefficient

d'anisotropie :

degs _ Arc0322¢—[1+s—2P(1+r):‘ sin?2y

r(¥) = = o~
33 2L}+c032w+s(1-c052w2J
ou encore : %
2 WLD,
ZrOrgocos 2w+r45(r0+r90)31n 2y
r(y) = —
ro(l-c032¢)+r90(l+c052¢)
5 = degp _ —4rc0322\p+l:1+s-2P(1+r):}éin221p
dell

4r00322w+(c082w+1)2+s(]—c032w)2+2P(l+r)sin22w

ou encore

2 Cy )
4 cos 2¢+2r45(r0+r90)s1n 2y

Tof90

4r0r90c0522w+r90(c052w+1)2+r0(l—cosZw)2+(rO+r90)(l+2r45)sin22w

Les mesures expérimentales donnent pour un alliage léger 3003
laminé a froid :

r0=0.54 r90=0.42 r45=].07

ce qui permet de calculer les coefficients utilisés :

p= L1#8) Zrus*l) _p 33
2(141)

r =0.54 s=1.29
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fig.B1/2 Evolution du coefficient d'anisotropie avec
1'orientation de 1'axe de traction. Courbe
théorique en trait plein d'aprés la théorie de
Hill identifiée sur les Yileurs Tgs Tyso r90'

Point expérimental T¢ol3/ permettant de

vérifier la validité du modéle.
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de méme pour un acier calmé 3 1'aluminium :

r.=1.84

0 r90=l.99 r,.=1.22

45

ce qui donne : r=1,84 §=0.92 P=1.16

Le cas isotrope correspond a r=s=1, P=1.5.

La figure B1/2 représente 1'évolution du coefficient r(y) détermi-
née théoriquement /*/ 3 partir des valeurs Ty Tus et Igg mesurées /3/.

La valeur re est en accord avec la prévision théorique dans le cas du

0]
zirconium, la théorie de Hill ne semble par contre pas trés bien s'appli-
quer au cas du titane qui se déforme par maclage. Ces deux matériaux ont

été choisis ici pour leur trés grande évolution de r(y).

B.1.1.2 Evolution

Ces calculs définissent les coefficients d'anisotropie comme é&tant
le rapport d'incréments de déformation. Les coefficients sont donc
déterminés autour d'un certain taux de déformation. La texture cristal-
lographique d'un matériau variant au cours d'un essai, les coefficients

d'anisotropie doivent &tre fonction de la déformation.

Le changement de texture au cours de la déformation plastique n'est
pas surprenant car il est connu que lors de la sollicitation en traction
simple du monocristal, ses plans cristallins tournent avec la déformation
plastique. Chaque grain du polycristal va donc subir une certaine rota-
tion 4 1'image du monocristal. Le grain de matiére est chargé en
général d'une maniére beaucoup plus complexe due i 1'état de contrainte
triaxial qui peut &tre appliqué au polycristal et aux contraintes d'ac-—
commodation dues 3 la présence de grains voisins d'orientation diffée-
rente. La rotation de chacun des grains va étre différente suivant 1'état
de contrainte qui lui est appliqué et, paf conééquent va dépendre du

chemin de charge imposé au polycristal.

Les variatiohs de texture d'une tdle d'acier déformée en traction
simple ou en expansion biaxée symétrique ont été étudiées expérimentale-
ment /4/. I1 a &té observé une évolution de la texture suivant le chemin,

la traction simple renforcant une orientation différente de 1'orientation
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r
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fig.B1/3 Evolution du coefficient d'anisotropie avec la
déformation au cours d'une traction uniaxiale et

d'une expansion équibiaxée.
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préférentielle initiale, alors que 1'expansion biaxiale symétrique

tend 3 rendre le matériau isotrope en atténuant sa texture. Le calcul
des coefficients d'anisotropie, déterminés & partir des textures, montre
que le changement de texture en traction simple n'améne pratiquement

pas de changement du coefficient d'anisotropie (fig.B1/3) alors qu'en
déformation biaxiale symétrique, le coefficient tend vers la valeur I

correspondant 3 1'isotropie (fig.B1/3), pour 1l'acier étudié.

L'anisotropie d'une tdle doit donc &tre caractérisée par des coef-
ficients de Hill variables, fonction de la déformation subie et du che-

min de déformation suivi :

F=F(¢,p) par exemple, de méme pour G, H, P, Q, L.
ot 1la fonction :

r(g,p) définie pour RO, oo et L

ces fonctions permettant de déterminer les coefficients de Hill F, G, P,
en général suffisants pour les tdles minces. Il peut néanmoins étre né-
cessaire de déterminer les coefficients L et Q respectivement reliés a
9,3 et 0)3 qui interviennent par exemple par cisaillement de la tdle

entre le poingon mobile et la matrice fixe.

Dans le cas oii les coefficients d'anisotropie sont inférieurs a 1,
il a été montré par quelques auteurs LE. ex.§7 que le critére anisotrope
de Hill ne rend pas bien compte de la surface de plasticité du matériau.
Hill a alors proposé un nouveau critére [57 ot la forme de la contrainte
équivalente n'est plus quadratique mais s'écrit avec un exposant quel-

conque m, fonction du matériau étudié, sous la forme :

2(r+l)oem = (l+2r)|01-02lm+|01+02|m

en contrainte plane et isotropie plane.

I1 n'existe pas de fondements physiques relativement aux textures
pour 1'écriture de ce critére qui n'apporterien d'autre qu'un paramétre
ajustable pour mieux décrire 1'expérience. Dans le cas d'un alliage
d'aluminium par exemple, le coefficient m a &t& trouvé égal a

1.8(r=0.7) 157.
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fig.B1/4 Evolution de 1'écrouissage avec la déformation

pour deux chemins de déformation.
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B.1.2 ECROUISSAGE

B.1.2.1 Présentation

L'écrouissage du matériau se caract@rise par le fait que la con-
trainte d'écoulement augmente continuellement avec la déformation plas-
tique. Le coefficient d'écrouissage N est généralement défini comme
étant le rapport du module tangent Et au module sécant Es de la courbe
contrainte-déformation dans un essai de traction simple (fig.A2/11).
Cette définition a &té étendue 3 la courbe contrainte équivalente-défor-

mation équivalente pour tout type de sollicitation, on a alors :

Boe oe
E = —, E = —
t 9de s €
e e
30 € d1lno

d'ol Nl = ===pms &

Le coefficient d'écrouissage peut donc aussi s'interpréter comme
étant a chaque instant la pente de la courbe (1noe, lnse) pour une

vitesse de déformation donnée.

Comme il a &té présenté précédemment (8A.2), il est généralement

introduit un coefficient d'écrouissage constant avec la déformation et
le chemin de déformation, sa valeur étant déterminée comme la valeur
moyenne de l'écrouissage au cours d'un essai de traction simple. Or,
il est observé expérimentalement un comportement différent du matériau
suivant le type de sollicitation. Des essais de gonflement hydraulique
en matrice circulaire permettent d'atteindre les contraintes au sommet
de la calotte formée en mesurant les rayons de courbure, 1'épaisseur
de la tdle et en enregistrant la pression atteinte. Les déformations
sont généralement mesurées avec les grilles de cercle présentées.
l.a courbe contrainte-déformation ainsi obtenue fait apparaitre un coef-
ficient d'écrouissage différent de celui obtenu en traction simple. La
figure BI/A.Lii7compare, pour un acier d'emboutissage calmé a 1'alumi-
nium, les coefficients d'écrouissage dans 1'espace (1noe, lnee).

2, (73
\ METZ 4
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fig.B1/5 Evolution du coefficient d'écrouissage avec

la déformation pour deux chemins de défor-

mation.




103

11 ressort que 1'hypothé&se d'un coefficient d'écrouissage constant

avec la déformation n'est pas vérifiée pour ce matériau en expansion
équibiaxée alors qu'elle est bien vérifiée en traction uniaxiale, de
plus le coefficient d'écrouissage obtenu en déformation biaxée symé-—
trique est légérement supérieur a celui obtenu en traction simple.

La figure B1/5 £§7 présente quatre matériaux pour lesquels le coef-
ficient d'écrouissage dépend du chemin de déformation et aussi trés
fortement de la déformation pow chaque chemin. Il n'est alors possible
de définir qu'une valeur instantanée du coefficient d'écrouissage, vraie

3 la valeur de la déformation considé&rée.

Dans le cas d'un coefficient d'@crouissage constant, ce dernier
s'interpréte directement comme étant 1'exposant de la loi de comporte-
ment parabolique :

31lno
_nem e

=K => [ ge—_— ]
e €t i Blnee &

or si le coefficient d'écrouissage n'est pas constant :

o, = ke (E:PIgm

pour chaque chemin :

le coefficient d'écrouissage instantané n'est plus égal 3 l'exposant de

la loi de comportement.
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fig.B1/6 Evolution de 1l'écrouissage dans la cas du cuivre,

comparaison avec la loi de comportement de Voce.
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B.1.2.2 Différentes formes de la loi d'écrouissage

D'autres formes sont proposées a la loi de comportement rendant
compte d'un coefficient d'écrouissage N variant avec la déformation.

Ainsi la loi de Voce 157 :
o, = B—(B-A)exp(-mee)

oii A, B et m sont des constantes positives, est une formulation qui
semble bien s'appliquer 3 certains matériaux comme le montre la figure
B1/6 pour le cas du cuivre 1797. Dans cette formulation, le coeffi-
cient d'écrouissage devient :

.- (B—A)meeexp(—mee)

B-(B—A)exp(-mee)

I~
—1
[
~1
<5

Une autre forme simple a été proposée récemment par Marciniak

C +
(ee eo)
a IR e—tee————e— O
€ I+c(e +e )
e O

oti ¢, e, et o_ sont des constantes positives.

Le coefficient d'écrouissage s'écrit dans ce modéle :

X
e

N =
[___l +é(ee+eo):] (ee+eo)

La figure B1/7 représente la loi de comportement d'un matériau hypo-
thétique, lissée par les représentations proposées. L'accord de

chacun des modéles est trés bon dans ce cas particulier et la figure .
B1/8 représente 1'évolution du coefficient d'écrouissage calculé N

avec la déformation. On constate une forte différence entre chacun des
modéles. Ainsi, le maximum de précision pour lisser une loi de compor-
tement n'est pas obtenu sur les couples de valeur (o,e) mais sur les

couples (lnce, 1nee) ou d'une maniére encore plus précise sur les
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fig.B1/7 Comportement hypothétique d'un matériau egprimé

a4 1'aide des représentations de :

Ludwig-Hollomon

Voce
Marciniak
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Ludwig Hollomon
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fig.B1/8 Evolution du coefficient d'é&crouissage prévu
par les lois théoriques utilisées sur la figure

B1/7.
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couples de points expérimentaux (N,e,), mais une telle courbe expé-
rimentale demande de tr&s nombreux points de manidre 3 définir avec le
plus de précision possible la valeur du coefficient N & chaque instant
Un petit nombre de points entraine une dispersion &norme des résultats
1'erreur absolue calculée sur N &tant en général supérieure ou égale

3 sa propre valeur,

Cette analyse des principales représentations de la loi de compor
tement ne serait pas compléte sans mentionner les équations proposées

par Gouzou /12/.

Le comportement du matériau est, dans ce modéle, décrit 3 partir
des glissements sur les plans de contrainte de cisaillement la plus
€levée. La relation entre les glissements Yij et les contraintes de

cisaillement Tij se met sous la forme :

Tij T Biglraglt el [T Qreln 1T

Le coefficient n &tant constant pour un chemin de déformation

donné.

En remarquant que : Yij =

L'équation de comportement peut se mettre sous une forme plus
habituelle en fonction des contraintes et déformations principales.
Une application 3 un matériau isotrope donne 1'égalité de tous les

B.. et, dans le cas d'un chemin de charge radial on obtient :

ij
Op = aBeen avec a=1.59 pour p=1

a=1.61 pour p=-0.5
a=2.07 pour p=0
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L'équation de comportement se raméne donc 3 la forme simple
parabolique pour laquelle le coefficient d'écrouissage est le méme
dans toute représentation

n

o. = Ke.
1 ]

lors d'un chargement strictement radial , la constante K dépendant du

chemin de déformation suivi.

Dans la suite de cette &tude, il sera le plus souvent fait réfé-
rence 3 la loi de comportement parabolique car elle est de loin la
plus répandue et des phémnoménes interprétés par ses paramétres sont

immédiatement figuratifs et compréhensibles par tous.

B.1.2.3 Analyse de 1'évolution de 1'Ecrouissage

11 serait intéressant de rechercher les raisons de 1'évolution
du coefficient d'écrouissage dans la plasticité du grain de matiére
monocristallin. Comme il a &té montré au chapitre précédent, un
grain de matidre peut étre chargé de maniére trés complexe or 1l'écrouis-
sage du monocristal n'a été vraiment étudié complétement que pour un
¢tat de contrainte uniaxial. Les propriétés d'écrouissage du mono-
cristal sont trés anisotropes et dépendent donc trés fortement de
1'orientation de la contrainte par rapport aux axes cristallins. Ce
résultat se retrouve sur un polycristal a forte texture dont les coef-
ficients d'écrouissage peuvent &tre sensiblement différents pour deux
directions de tractions orthogonales. Les théories de 1'écrouissage
fondées sur les interactions des dislocations entre-elles et avec les
inclusions et précipités de la matrice sont donc actuellement insuffi-
samment développées pour donner desindications sur la plasticité du
polycristal. Des renseignements intéressants peuvent &tre tirés des
études phénoménologiques des microstructures formées au cours de la
déformation et suivant plusieurs chemins de déformation. Une premiére
étude [T§7 a permis de bien mettre en évidence une différence de micro-

structure entre deux chemins de déformation.



fig.B1/9

Observation des cellules i parois de dislo-
cation en traction uniaxiale et en expansion

équibiaxiale.




En traction uniaxiale (fig. B1/9a), les cellules & parois de

islocation formées sont rectangulaires, allongées dans la direction

e traction, formées i partir de deux systémes de glissements actifs
yrincipaux et 3 parois relativement peu épaisses . A 1l'inverse, en
éformation biaxée symétrique (fig. B1/9b), les cellules sont plus
quiaxes, formées de trois i quatre systémes principaux de glissements
ifférents et les parois sont épaisses et opaques. Ces observations
8alisées sur un acier pour les grains d'orientation représentatives

e la texture instantanée du matériau montrent donc une microstructure
»lus bloquée dans le cas de la déformation biaxiale qui se traduit par
in coefficient d'écrouissage plus élevé que pour la traction simple.
lette &tude prouve 1'intér@t de ces observations microscopiques dans

| 'approche fine des problémes d'écrouissage.

Ces travaux ont ouvert le probléme de savoir quelle est 1'évolu-
ion de 1'dcrouissage dans une séquence de deux chemins de déformation
inéaires différents. Des études récentes[?&l§7 ont été menées sur la
équence traction-expansion biaxiale en prédéformant le matériau a
-1=0.05; 0.1; 0.25 en traction uniaxiale puis en mesurant le coefficient
'écrouissage au cours de 1'essai suivant de déformation biaxée symé-
rique. La figure B1/10 [ﬂi§7 présente les résultats obtenus en fonc-
tion de la déformation subie lors de 1'essai biaxial symétrique aug-
nentée de la prédéformation en traction. Les &volutions se regroupent
-n une courbe unique ol le coefficient d'é&crouissage au cours de la
euxiéme déformation est, au début de la déformation, égal & celui
btenu au cours de la prédéformation en traction simple : n=0.21 puis
le coefficient d'écrouissage augmente pour atteindre 1'évolution carac-
téristique du chemin effectué sans prédéformation. Des études paral-
léeles de la microstructure montrent que la microstructure de traction
»btenue par prédéformation se transforme graduellement au cours de la
econde déformation vers la microstructure de déformation biaxiale.

.orsque cette derniére est marquée dans le matériau celui-ci répond
svec un coefficient d'écrouissage caractéristique de la microstructure

t donc du deuxiéme chemin de déformation, l'effet de prédéformation
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fig.B1/10 Evolution du coefficient d'&crouissage au cours
d'une expansion équibiaxiale effectuée aprés
différentes prédéformations en traction uniaxiale :

- €=0.05
- e=0.10 _ _
- e=0.25 /15/.




113

est effacé. Tant que la deuxiéme microstructure n'est pas marquée,

le matériau répond avec la microstructure présente qui est celle de
traction et donc avec un coefficient d'écrouissage &gal a celui de la
traction. Le comportement asymptotique attendu de tout matériau est
ici trés rapidement atteint. Cette &tude est particuliérement intéres-
sante car elle permet de mettre en évidence qu'une microstructure
donnée impose le comportement d'&crouissage indépendamment de 1'état
des contraintes imposées provoquant une faible déformation plastique.
Une étude analogue pour la séquence expansion-rétreint a montré, sur
des alliages légers £T§7, que la microstructure créé aucours de la
déformation biaxiale symétrique est trés stable et mne présente aucun
changement décelable au cours de la traction suivante. Le comportement
asymptotique semble donc tré&s long a atteindre pour ce type de défor-

mation et pour cet alliage.

Nous menons actuellement des &tudes plus complétes pour déterminer
les lois d'évolution des paramdtres caractéristiques de la microstructure
et les relier au comportement d'écrouissage du matériau suivant plusieurs

chemins de déformation.

B.1.3 SENSIBILITE A LA VITESSE DE DEFORMATION

Ce phénoméne se traduit par une augmentation de la contrainte
d'écoulement avec la vitesse de déformation pour une déformation donnée.
Il est caractérisé par un coefficient M défini par :

3lno
e

= dlne
e

dans le cas ol ce coefficient est constant il s'identifie 3 1l'exposant

m de la loi parabolique :

o = Ke

Ce coefficient a une valeur de 0.2 pour les matériaux déformés

dans le domaine de la déformation i chaud; de 0.5 @ 1 pour les matériaux
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fig.B1/11a Influence expérimentale du coefficient de
sensibilité 3 la vitesse de déformation sur
le niveau de la limite de formage en trac-

tion simple [5_1_7
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superplastiques et de 1l'ordre de 0.0l pour le domaine de la déforma-
tion & froid. Plusieurs auteurs 176—2057 se sont intéressés a 1'inf-
luence du coefficient de sensibilité i la vitesse de déformation sur la
stabilité du matériau et la figure Bl/lla /217 illustre 1'influence
générale du coefficient m, la figure Bl/11b [T / présente 1'influence
des faibles valeurs de m. On remarque une augmentation tré&s marquée
de la stabilité du matériau avec les valeurs croissantes de m. En
offet, toute initiation du phénoméne de striction s'accompagne d'une
augmentation de vitesse de déformation dans la zone instable et par
conséquent d'une augmentation de la contrainte d'écoulement stabili-
sant cette zone. L'effet est analogue 3 celui de l1'&crouissage précé-
Jemment décrit et se présente donc comme un &crouissage cinétique.
Certains auteurs ont relevé sur des alliages légers un coefficient m
négatif de 1'ordre de —0.012 1527. L'effet est alors déstabilisant

pour le matériau.

I1 n'existe que trés peu d'études sur 1l'influence du chemin de
4 formation sur la valeur du coefficient de sensibilité a la vitesse
de déformation. Des essais de fluage sous contraintes biaxées montrent
que la sensibilité a la vitesse de déformation se représente principale-
ment par un écrouissage cinématique, le terme d'écrouissage isotrope

étant négligeable 1537.

Des mesures du coefficient M pour différents taux de déformation
en traction simple montrent que ce coefficient n'est pas constant et

que, en général, il décroit avec la déformation (fig. B]/]2)[§é7.

I1 est trés difficile de mesurer la valeur de ce coefficient aux
orandes vitesses de déformation. Des essais menés montrent que ce
coefficient augmente et tend vers 1 aux trés grandes vitesses de défor-
mation [527. Ce phénoméne semblerait s'expliquer par le rdle que
jouent alors les forces d'inertie dans le matériau et 1'augmentation de
M serait alors beaucoup moins importante, voire nulle 15@7. Des CLFS

déterminées 3 faible et grande vitesse de déformation montrent un
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fig.B1/11b Influence théorique des faibles valeurs du
coefficient de sensibilité i la vitesse de
déformation m sur le niveau de la limite de

formage en traction simple /17/.
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fig.B1/12 Evolution du coefficient de sensibilité 3 la

vitesse de déformation au cours de la défor-

mation d'un matériau superplastique 1557.
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fig.B1/13 1Influence de la vitesse de sollicitation sur

le niveau de la CLFS [517.
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accroissement sensible de la ductilité du matériau (fig. BB 20]

L'interprétation de ces courbes par une augmentation structurale du
coefficient M ou par l'effet stabilisant des forces d'inertie est en
discussion.

plastique plus importante des matériaux présen-—
problémes

La stabilité
tant une sensibilitd & la vitesse non négligeable pose des

pour la détermination de la limite de formage. En effet, comme le

montre la figure B1/14, il n'y a plus strictement de limite de formage,

le matériau continuant toujours a se déformer dan
Le niveau de la CLFS ne péut alors

s 1la zomne hors stric-

tion avec une vitesse plus faible.
a déformation de la zone homogéne lors de la

dtre déterminé que par 1

rupture de la zone en striction. Un autre critére pourrait €tre une

limite au gradient de déformation admissible dans la piéce formée.

B.1.4 DISCUSSION /%/

B.1.4.1 Interaction anisotropie-écrouissage

L'anisotropie plastique de déformatiop est un point important a

prendre en compte mais comme il a été présenté, cette anisotropie

évolue avec la déformation et différemment suivant chaque chemin de

déformation. La loi de comportement doit alors s'écrire, dans 1'analyse

de Hill, en introduisant le calcul anisotrope des contrainte et défor-

. . . a a
mation équivalentes (respectivement Oq et € ) sous la forme :

en négligeant 1'exposant m.

La loi de comportement est tres souvent édtablie a part1r d'un

calcul isotrope des contraintes (0 ) et des déformations (e ) 3

i 0’
g =K'e
e e

LescoefficientsK' et n' de la loi de comportement sont alors vrai-
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fig.B1/14 1Influence de la sensibilité a la vitesse
de déformation sur le développement de 1'ins-

tabilité plastique.
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semblablement erronés. En effet, il est possible de relier les
calculs anisotropes et isotropes des contraintes et déformations

équivalentes sous la forme :

o B i [a2(s+r)-2ra+r+l

e - (r+1) (1-a'+a?)
=8 .. i 12{ / 1+r \X92(1+r)+2pr+s+r
. € 2 Vsr+r+5 1+p+p2

En remplagant dans 1l'expression de la loi de comportement aniso-

trope on obtient :

i_ K (r+1) (1-a+a?) !5 I 141 ’pz(]+r)+2pr+r+s ne o

a2 (s+r)-2r +r+l |2 Vsr+r+s 1+p+p?

a comparer 3 :

o =K'e
e e

On remarque que si l'anisotropie ne dépend pas de la déformation
alors le fait d'exprimer la loi de maniére isotrope n'affecte pas le
coefficient d'écrouissage mais seulement la constante K de la loi de
comportement. Dans le cas ol 1l'anisotropie varie avec la déformation
alors le coefficient d'écrouissage est aussi affecté par une représen-
tation isotrope. Ainsi dans un essai de déformation biaxiale symétrique
sur une tole d'acier (p=1) oli l'anisotropie passe de 2 a 1 (r=2, s=1 3
ee=0, r=s=1 5&é=]) de maniére linéaire, le coefficient d'écrouissage
en représentation isotrope est trouvé égal 3 0.39 alors qu'il est
égal 3 0.53 dans une représentation anisotrope évolutive. Comme on le
constate sur cet exemple la différence peut €tre tré&s importante. Il
est 3 noter qu'en déformation biaxiale symétrique, le fait de porter
la déformation de l'épaisseur €3 & la place de la déformation équi-

valente € revient 3 effectuer une représentation isotrope.
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fig.B1/15 Influence de 1'&volution du coefficient
d'écrouissage avec la déformation sur le

niveau de la CLFS.
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En effet :

il 2 7
€. T 73 °1 i+p+p e3 =—(e1+e2)= —e1(1+p)

B i__ 2 v/]+p-!-p2
e €373 14p

3 i
ce qui pour le cas p=1 donne €a =—g3

alors que pour le cas anisotrope le méme calcul donne :

a__¢€ 1+1 2
=-=3 + + +s+
€q T+p e Y (1+r)p“+2pr+s+r

ce qui, dans le cas p=1 conduit a la relation :

€ a = - 3. __L*'_I'__ Y1+s+4r

e 2 \sr+r+s

B.1.4.2 Calcul de la CLFS

11 a été mis en évidence sur des bases physiques et expérimentales
que la rhéologie d'un matériau dépend du chemin de charge suivi. En
particulier 1'anisotropie et 1'écrouissage sont différents et la courbe
limite de formage n'est pas une courbe d'iso n ou r, La valeur
plus importante du coefficient d'écrouissage trouvée en expansion
biaxiale symétrique a pour effet d'élever le niveau de la CLFS théori-
que pour ce chemin de déformation. Ainsi la théorie de la déformation,
dont les prévisions sont en deg3 de la réalité, se retrouve plus prés
des résultats expérimentaux alors que 1a théorie de 1l'écoulement conduit

3 une CLFS trop élevée.

11 est important de noter que lorsque 1'écrouissage évolue avec la
déformation, il est important de prendre en compte la valeur instantanée
du coefficient d'écrouissage: N et non sa valeur moyenne: N=n sur un
intervalle de mesure expérimentale. En effet, la figure B1/15 présente
deux évolutions caricaturales du coefficient d'écrouissage avec la défor

mation, toutes deux de moyenne -égale 3 0.2, 1'une représentant un
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écrouissage constant avec la déformation, 1'autre un écrouissage
fortement décroissant. En théorie de la déformation, le point d'ins
tabilité en déformation biaxiale symétrique pour un matériau isotrope

est donné par :

¢ ¥ _ 1#3N(e) =>¢ ¥ o 1#3N(ep)

i, 6 e 3

l'intersection de cette droite avec la courbe d'évolution de 1'&croui
sage donne le point d'instabilits qui est trouvé égal 3 : ee*=0.53
dans le cas de 1'écrouissage constant et ee*=0.40 dans le cas de 1'é-
crouissage décroissant. Dans cette représentation il est possible
d'imaginer la loi d'écrouissage d'un matériau qui ne présenterait

jamais de localisation de 1'écoulement...!

B.1.4.3 Expression de la loi de comportement

La forme parabolique de la loi de comportement :

n
o = Ke
e e

a &té choisie pour sa simplicité d'utilisation. Or, il apparait néce

saire de présenter 1'exposant d'écrouissage n comme une fonction de 1

déformation et du chemin de déformation, cet exposant étant alors

différent du coefficient d'&crouissage N instantané. La forme choisi
de la loi de comportement perd alors sa raison d'€tre et des études p
complétes de la fonction d'écrouissage permettront d'obtenir une nou-
velle &quation mieux adaptée 3 la description des phénoménes, pour la
quelle il sera peut &tre nécessaire de remettre en cause 1'utilisatio
du seul deuxiéme invariant des tenseurs des contraintes et des défor-

mations.
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B.2. EVOLUTION DES VARIABLES METALLURGIQUES

Plusieurs variables métallurgiques, dont il n'est pas tenu compte
dans 1'expression de la loi de comportement, peuvent avoir une influence
importante sur le comportement plastique du matériau tels : la taille
de grain, la rugosité de surface, les hétérogénéités de composition

chimique, 1'endommagement, la configuration de dislocations (§B.1.2.3).

i - taille de grain : la taille de grain d'un matériau a une inf-

luence expérimentale sur sa formabilité, ainsi la figure B2/1 repré-
sente les CLFS obtenues pour un alliage d'aluminium 3003 aprés deux
traitements thermiques différents (homogénéisation ~rep 65— ou non

-rep 45- du lingot avant laminage a chaud)[T§7. La figure B2/2 pré-
sente les microstructures observées au méme grandissement qui montrent
une trés nette différence dans la taille des grains entre les deux
matériaux. Il apparait donc que la formabilité du matériau est d'au-
tant meilleure que sa taille de grain est plus fine. L'étude de 1'in-
fluence de la taille de grain découplée de 1'influence du coefficient
d'écrouissage ne semble pas souhaitable car pour les deux matériaux pré-
sentés, 1'exposant d'écrouissage est trouvé égal a 0.19 et 0.23 res-
pectivement pour le matériau a grains grossiers et fins. De plus la
taille et la forme des grains doivent avoir une influence sur la rota-
tion des grains au cours de la déformation et par conséquent sur 1'évo-
lution de la texture cristallographique. La taille des grains a aussi
une influence sur 1'évolution de la rugosité de surface comme il est

présenté dans le chapitre suivant.

Une modélisation proposée pour 1'influence de la taille de grain
sur lacontrainte d'écoulement est celle de Hall Petch 127 qui s'écrit :
o, =0 -l-kd—ll2

£ o
ol og est 1a contrainte d'écoulement pour une déformation donnée, d la

taille de grain et o, et k des constantes du matériau.
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fig.B2/3 Distribution supposée des contraintes au

voisinage de la rugosité de surface.
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Il est a noter que cette loi ne conduit qu'd une variation du
niveau de contrainte sans variation du coefficient d'écrouissage.
Cette loi est contestée et certains auteurs proposent de la modi-
ier en prenant en compte, non plus la taille de grain, mais la taille

des cellules 3 parois de dislocatiors formées [37.

Une étude 157 reliant la taille de grain & l1'évolution de la
rugosité permet de rendre compte de l'effet de la taille de grain sur

la position de la CLFS. Cette étude est présentée au paragraphe suivant.

ii- rugosité : Toute tdle brute de laminage posséde une rugosité
qui est principalement la copie de celle des rouleaux de laminage.
Cette rugosité évolue en fonction de la déformation et s'aggrave brus-
quement au voisinage de la striction. Ce phénoméne a &té utilisé par
certains chercheurs comme critére d'apparition de la striction comme
il a été présenté& précédemment (§A.1.1). L'influence de la rugosité
sur la plasticité du matériau est mal connue. En effet d'un point de
vue théorique se pose le probléme de connaitre 1'é@tat des contraintes
dans les aspérités. Il est probable que la répartition des contraintes
cst voisine de celle représentée sur la figure B2/3 avec une concentra-
tion de contrainte 3 l'entaille formée par la vallée de rugosité et
un déchargement du pic. Elle fait apparaitre la rugosité comme ayant
un effet réel d'amplitude beaucoup moins important que 1l'amplitude
absolue des défauts dont les aspérités sont partiellement ou totalement
déchargées. La valeur du défaut de rugosité peut, en général, étre
considérée comme inférieure aux défauts d'endommagement volumique qui
sont déterminés (§B.2.3) par un facteur variant de 5 3 10 mais elle est
rarement négligeable. Une modélisation de la rugosité a été tentée sous
la forme trés simple de pyramides 157. La loi d'évolution de son ampli-

tude est posée sous la forme :

ol R, R, 'sont les rugosités courante et initiale respectivement, do la

taille de grain, k“une constante du matériau (k=2 pour le cuivre, 1.4

*
pour 1'aluminium).
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Les auteurs supposent que la rugosité ne varie pas jusqu'au
point de striction diffuse et &volue ensuite suivant la loi présentée.
Le défaut introduit dans la tSle est défini & partir de la valeur
absolue de la rugosité, ce qui semble &tre trés pessimiste. Un calcul
d'instabilité i deux zones permet de déterminer 1'influence de la ru-

gosité et de la taille de grain sur la position de la CLFS.

La figure B2/4 157 présente 1'évolution de la position de la CLFS
avec la taille de grain pour une valeur courante de la rugosité ini-
tiale : Ro=0.0015eo ol e  est 1'épaisseur initiale de la tOle. Dans
ce modéle 1'effet de la taille de grain sur la croissance de la rugo-
sité est beaucoup plus important que la valeur initiale Ro de la rugo-
sité elle-méme qui varie assez peu d'une tGle a 1l'autre dans les

gammes courantes d'emboutissage.

iii-hétérogénéité de composition chimique

La matrice des matériaux courants de mise en forme a une compo-
sition homogéne dans tout le produit fini. NEéanmoins les inclusions
présentes dans le matériau ne sont en général pas réparties de maniére
trés homogéne et certaines zones présentent de plus fortes concentra-
tions en inclusions et précipités. Ces parties du matériau ont en
moyenne, une composition chimique différente qui peut se traduire par
une légére différence de rhédlogie. En général, dans une représenta-
tion parabolique de la loi de comportement, la constante K et le coef-
ficient n sont affectés. Néanmoins une premiére approximation simpli-
ficatrice est de considérer que seule la constante K est affectée,
1'hétérogénédité du matériau peut alors @tre caractérisée par le coef-

ficient de défaut de Marciniak 157 :

Au cours du laminage et de la déformation ultérieure, ces inclu-
sions donnent en général naissance & des cavités dont 1l'effet est

beaucoup plus important que celui des seules inclusions. C'est le

probléme de 1'endommagement volumique.
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fig.B2/5 Description des deux mécanismes d'endommagement :

- décohésion de 1'interface particule-matrice,

- fragmentation de la particule.




137

B.2.1 PRESENTATION DE L'ENDOMMAGEMENT

L'endommagement est constitué par les cavités qui naissent dans
le matériau au cours de tout traitement thermo-mécanique. Dans le cas
de la déformation a froid, il s'agit essentiellement de cavités asso-
ciées aux inclusions et précipités. Cet endommagement de type inclu-
sionnaire est le seul présent dans le cas de déformation aux faibles
températures, i l'inverse des températures élevées ol les phénoménes
de diffusion permettent la création et la croissance de cavités aux
joints de grain [5—197. L'incompatibilité des glissements au joint
triple dans une déformation par fluage donne naissance & un endomma-

gement trés connu 171-127.

Deux modes principaux d'endommagement sont observés dans le cas
de la déformation i froid étudiée dans ce travail. En effet si 1'on
considére une particule indéformable dans une matrice soumises 3 un
6tat de contrainte croissant (fig.B2/5), 1'incompatibilité des défor-

mations au voisinage de 1'inclusion donne lieu soit :

-

- 3 une rupture de 1l'interface inclusion-matrice (endommagement par
décohésion),

- 3 une rupture de la particule si la contrainte de rupture de 1'inclu-
sion est plus faible que la contrainte de dé&cohésion de 1'interface

(endommagement par fissuration).

Ces deux types d'endommagements sont donc déterminés par la valeur
comparée des contraintes provoquant la décohésion de 1'interface ou la
rupture de la particule pour une configuration donnée. La concentration
des contraintes sur la particule (de l'ordre de 2 a 4) ne permet pour-
tant pas dans tous les cas d'atteindre 1'une des deux valeurs critiques
générant 1'endommagement. Les critéres de germination sont nombreux
et fondés sur différentes approches : énergétique 1737, en contrainte
Ut

prévoient une influence de la taille des particules, en particulier,

§7, par accumulation de dislocations 176,117. Tous ces critéres
é

les particules les plus grosses conduisent les premidres 3 la germi-

nation de 1'endommagement. La figure B2/6 [T§7 présente 1'influence
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d'aprés un critére énergétique /18/.
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de la taille de la particule sur la déformation de germination de
1'endommagement de décohé&sion au cours d'un essal de traction simple.
Cette courbe est obtenue 3 partir d'un critére énergétique écrivant que
I'énergie de la déformation doit au moins &tre &gale 3 une valeur cri-
tique provoquant la rupture de l'interface. Ce critére conduit pour
les plus grosses particules (=10um) & une décohésion dans le domaine
¢lastique ce qui est incompatible avec 1'expérience ol de telles parti-
cules sont trouvées non endommagées aprés le début de la déformation

plastique.

Une étude intéressante, alliant des déterminations expérimentales-
de germination de 1'endommagement sur éprouvette de traction entaillée
et des calculs aux éléments finis des contraintes et déformation en
chaque point de 1'é@prouvette a permis de proposer le critére suivant

de germination pour 1'endommagement de décohésion 179,297:

o >0
crit

avec = + -
vec o o1 k(Ce 00)

oil o et k sont des constantes

01 est la plus grande contrainte principale macroscopique

appliquée.

Il est encore trés difficile de prévoir le type d'endommagement : déco-
hésion ou fissuration que va subir une particule. La forme de celle-ci,
non prise en compte dans les calculs tous effectués dans le modéle
d'une inclusions sphérique, a une grande influence. Il semble d'une
maniére générale que les particules allongées donnent lieu préféren-
tiellement 3 une fissuration alors que les particules &quiaxes donnent
plus facilement lieu 3 décoh&sion. Le probléme est compliqué par le
fait qu'un double mécanisme peut €tre présent pour certaines particules
comme le montre la figure B2/7 [527 pour un sulfure de Manganése dans
un acier doux laminé ol la décohésion et la fragmentation sont en méme
temps présentes. De nombreuses observations analogues ont &été rap-

portées [Ear ex. 217. .
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fig.B2/7 Double mécanisme de fragmentation et décohésion
sur une particule de MnS dans un acier doux

sollicité en traction simple /21/.
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fig.B2/8 Evolution du nombre des sites d'endommagement
avec la déformation pour deux aciers :
-E acier effervescent
~C acier calmé i 1'aluminium
et deux chemins de déformation :
- traction uniaxiale

- expansion équibiaxée 15237.
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Cet endommagement peut &tre généré au cours de la déformation
astique de mise en forme de la tGle ou au cours du laminage, en parti-
lier a froid, lors de 1'élaboration de la tdle. Ainsi nous avons mis
1 évidence que certains matériaux présentent seulement une germination
» 1'endommagement au cours du laminage et aucune nouvelle germination
cours de la mise en forme. La figure B2/8 12257 présente le nombre
. défauts par millimétre carré de matiére en fonction de la déformation
. cours d'un essai de traction simple et de déformation équibiaxée.
'acier effervescent (repére E) présenfe une germination continue de
' endommagement jusqu'a une déformation d'environ €=0.3. Le nombre
.s défauts est ensuite stable. L'acier calmé a 1l'aluminium (repére AK)
. présente pas de germination des cavités qui sont totalement présen-—
.s initialement dans la t6le. La figure B2/9a montre le plan d'une
5le d'acier calmé a 1'aluminium observé en microscopie Eélectronique
balayage ol de nombreuses cavités sont visibles [5337(endommagement
ar décohésion). La figure B2/9b montre la présence d'un endommagement
hitial par fissuration dans le cas d'un alliage d'aluminium (3003)[5427.
bour cet alliage, la courbe de germination au cours de la déformation
résente un accroissement faible du'pourcentage de particules endom-
agées de 11% a 177 pour une déformation de 1'ordre de ee=0.3 [54*,2§7.
a figure B2/9c 157 montre la répartition de 1'endommagement initial
ans une tole d'acier calmé & 1'aluminium. Les mesures sont effectuées
elativement 3 1'échantillon central 0. L'endommagement est plus impor-
ant sur les rives qu'au centre de la tdle et, le long de la téle, il
résente une variation périodique. Il ne semble pas que ces variations

uissent directement &tre reliées au diamétre des cylindres de laminage.

I1 existe donc au cours de la mise en forme dans chacune des t3les
n endommagement &volutif, combinaison de la croissance d'un endomma-
ement initial et d'un endommagement généré par germination de nouvelles

avités, le poids de chacun pouvant varier et méme €tre nul,
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25 um

Observation de 1'endommagement initial dans

fig.B2/9a

un acier doux d'emboutissage
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fig.B2/9b Observation de 1'endommagement initial

dans un alliage d'aluminium 3003.
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B.2.2 DETERMINATION ET MESURE EXPERIMENTALES DE

L' ENDOMMAGEMENT

B.2.2.1 Présentation

Plusieurs méthodes sont utilisées pour mesurer 1'endommagement.
Illes donnent en général les mémes variations qualitatives mais des
mesures différentes. Nous nous efforgons de relier les résultats

obtenus par les diverses méthodes.

i) Mesure du module d'Young /26-28/

La figure B2/10aprésente une succession de cyles charge-décharge
dans un essai de traction simple. La pente de la décharge élastique,
mesurant le module d'Young, diminue au cours de la déformation. En
prenant comme valeur vraie E pour le module d'Young la pente de la

remidre charge élastique et E' la pente au cours de la déformation,

-1 est possible de définir 1'endommagement par :

E' = E(1-D)

La -igure B2/H)b1§27 présente, dans le cas du cuivre, 1'évolution
de cette variable D mesurant 1'endommagement. Le module d'Young étant
affecté par les changements de texture, une &tude en cours semble
montrer que cet effet est peu important et aucun cas ne permet d'expli-

quer des variations du module d'Young telles que celles observées [597.

Cette méthode donne un paramétre global mesurant l'accroissement

d'endommagement au cours de la déformation.

ii) Absorption d'hydrogéne /317

Cette méthode consiste 3 émettre, d'un cdté de la tdle placée
comme &cran, un flux d'hydrogéne qui va diffuser dans le matériau.
La mesure du flux ressortant du matériau et du temps mis pour la dif-
fusion permet de caractériser la quantité d'hydrogéne piégée dans le

matériau et la facilité de la diffusion. Ces deux phénoménes sont
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reliés au taux de cavités présent dans la tdle.

Cette méthode donne un paramétre mesuré révélateur de la valeur

absolue de 1'endommagement.

iii) Méthode électrique

Cette méthode mesure le changement de résistivité d'un corps
qui est directement 1ié aux défauts présents dans le matériau. Cette
méthode est principalement utilisée pour le suivi de la propagation
des fissures Lgar ex. 327. Cette méthode nécessite des défauts d'assez
grande amplitude et semble donc beaucoup mieux adaptée aux défauts

surfaciques (fissures) que volumiques (cavités).

iv) Analyse métallographique

Cette méthode consiste a effectuer plusieurs observations du
matériau en microscopie optique ou &lectronique en transmission ou,
plus généralement a balayage. Une &tude systématique du matériau
suivant trois plans de coupe orthogonaux permet d'analyser la taille,
la forme des cavités, et la fraction volumique de 1'endommagement.
Une analyse & la microsonde permet de déterminer la nature des parti-
cules i 1'origine de 1'endommagement. Cette méthode est trés compléte
et permet d'atteindre un grand nombre de paramétres, son inconvénient
principal réside dans le fait qu'il faille effectuer un trés grand
nombre d'observations (plus de 300) pour obtenir une mauvaise préci-
sion sur la valeur des paramétres mesurés (de 1'ordre de 10 3a 2007
d'erreur). Cette méthode permet de mesurer 1'endommagement initial
et d'une manidre générale donne une mesure absolue du taux de cavi-

tation.

v) Mesure de densité

Les cavités affectent la densité du matériau, mais il est trés
difficile de mesurer avec une grande précision, les valeurs absolues

de la densité. En particulier les fluctuations de température ont une



fig.B2/ 11

Installat on de mesure de densité.
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rande incidence sur les mesures. Pour palier ces problémes, il

st effectué une mesure relative de densité. Cette méthode [53,33/

onsiste d peser alternativement un échantillon de référence, 1'échan-
illon & analyser et 3 nouveau l'échantillon de référence, une fois

. 3 . - - I3 . -
ans l'air et une fois immergé dans un liquide. Cette méthode permet

'éliminer la plupart des phénoménes parasites en déterminant la dif-

érence relative de densité de 1'échantillon A analyser par rapport
1'échantillon témoin :

Ad _ d-dg

d do

it d est la densité de 1'échantillon a amalyser,

d, la densité de 1'échantillon té&moin.

Le dispositif mis au point [%7(fig. B2/11) est constitu& d'une
alance électronique thermostatée possédant une sensibilité de 10_7g

t une portée maximale de 3g. Cette balance possdde une chambre de
¢sée dans laquelle sont effectuées les pesées & 1'air. La base de
ette chambre est percée afin de permettre le passage d'un £il utilisé
our suspendre 1'échantillon pour les pesées avec immersion dans le
iquide. Le fil est en silice de 0.3mm de diamétre, il a &té choisi
our son excellent état de surface. Le liquide retenu est du diéthyle
htalate qui a déja été utilisé dans des conditions analogues [527.

Il présente une bonne stabilité avec le temps et est neutre avec les
iétaux, c'est un corps ‘gras, bien mouillant qui s'dvapore tré&s peu,

a densité n'est pas trop faible (d=1.118). Le liquide est contenu
ans un récipient relativement conducteur de la chaleur (ici de

"Inox) de maniére & avoir le meilleur équilibre thermique possible
ntre le liquide, 1'&chantillon et 1'air environnant. Cet ensemble
st entouré d'une double enceinte, la premidre en plexiglass trans-
arent munie d'un sas d'accés, la seconde plus grande est isolée
‘hermiquement par des plaques de polystyréne expansé de 4 cm d'épais-
eur. Cette enceinte extérieure est munie sur sa face avant d'une

surface a double vitrage dans laquelle sont percés deux trous de
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passage pour le montage en boite 3 gants. Le volume mort situé
entre 1'enceinte extérieure et 1'enceinte intérieure est un amor-
tisseur thermique devant assurer une plus grande stabilité a l'en-
ceinte de pesée. Cet ensemble repose, par l'intermédiaire de support
élastiques 3 fort amortissement vibratoire (mousse de matiére plas-
tique) sur une table robuste elle-méme isolée du sol par les memes
supports. L'ensemble est placé au sous—sol du batiment pour diminuer

1'action des causes extérieures de vibrations.

Pour toute manipulation, les &chantillons doivent €tre introduit
une nuit avant toute opération de pesée pour permettre la mise a
1'équilibre thermique . Les pesées nécessitent une
intervention dans 1'enceinte intérieure pour changer les échantillons
il est nécessaire d'atteindre ensuite la nouvelle stabilisation du
systéme, la commande de la pesée s'effectue a partir d'un bloc de
contrdle séparé du systéme de pesde, ce qui permet de ne plus avoir dd

contact avec le systéme aprés chargement de 1'é&chantillon.

La précision obtenue sur les valeurs mesurées de la variation
relative de densité est toujours meilleure que 5.10-5 tant que l'on
effectue les mesures sur des é&chantillons de masse comprise entre
0.5 g et 3 g. Des valeurs plus faibles de la masse 4 peser entrainen
une augmentation importante de 1'erreur absolue commise. Les essais
sont toujours répétés au moins deux fois pour obtenir un ensemble de

N e ; ] . eas N -5
valeur cohérent, c'est-a-dire de dispersion inférieure & 5.10 ~.

vi) Autres méthodes

Des tentatives sont effectudes pour utiliser d'autres méthodes

ainsi la détermination du module d'Young par méthode vibratoire [5@7
est une méthode voisine de celle présentée pour les mesures a partir

des cycles charge—décharge.

L'émission acoustique d'un échantillon au cours de la déformatio
est utilisée pour chercher 3 déterminer le moment de la germination d
cavités. Ce travail se heurte encore 3 des difficultés d'interpréta-

tion des signaux. Cette méthode a &té utilisée avec succés dans le ¢
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tériaux présentant un arrachement lamellaire [527.

es ma

Nous menons un travail coopératif pour essayer de déterminer les
aibles taux de cavité par annihilation de positronsL§§7. Cette
éthode devrait permettre d'atteindre les valeurs de 1'endommagement

on mesurables par les autres techniques.

vii) Méthode retenue /%]

Nous avons retenu d'associer les mesures relatives de densité
wec une analyse métallographique. En effet, les mesures de densité

lonnent avec une grande précision une valeur directement reliée au taux
le cavités.

= %% = E%:%XQ ol C, est la concentration volumique en
v

avitésa 1'instant considéré et Cyo la concentration initiale en cavités.

sour des valeurs courantes de 1'endommagment de 1'ordre de 1073 alors :

Ad

T = CvCo

Cette méthode donne donc directement 1'augmentation de la con-—

.entration volumique en cavités.

L'analyse métallographique associée est nécessaire car la "physio-

jomie" de 1'endommagement est aussi importante que sa valeur globale.

1 est en effet nécessaire de savoir si 1'endommagemen} est localisé

'n trés peu de défauts importants ou au contraire réparti en une multi-

tude de petits défauts. Il est nécessaire de savoir si la répartition

.st homogéne ou si 1'endommagement présente une certaine anisotropie de

épartition ou de forme des cavités. Cette méthode permet de plus de

erner la valeur de 1'endommagement initial, et enfin, c'est la seule

ermettant de déterminer le mécanisme d'endommagement. Elle est insuf-

fisante seule car sa précision sur les valeurs de la concentration

olumique en cavités est trés mauvaise, comme il est présenté au para-

,raphe suivant qui compare les méthodes.
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fig.B2/12 Comparaison de 1'évolution d'endommagement
déterminé sur du cuivre Cu/aj par :
= module d'Young (a)

— variations relatives de densité (b) [5937.
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D'un point de vue industriel il est intéressant de connaltre la
nature et la forme des inclusions ou préciptés a l'origine de 1'endom-
magement pour en déduire les affinages &conomiquement rentables (nature
des inclusions) et les traitements thémomé&caniques préférables (forme

et répartition des particules).

L'association des deux techniques est un outil puissant pour bien
connaitre d'une part la valeur précise du taux de cavitation et, d'autre

part la description de 1'endommagement (forme et distribution).

B.2.2.2 Comparaison des méthodes

Plusieurs méthodes permettent de quantifier 1'endommagement. Il
est fondamental de les comparer de comprendre leur différence et de
construire les fonctions de transfert entre les valeurs mesurées. Ce
travail de longue haleine n'est qu'id son tout début et nous nous sommes
cfforcés de collaborer avec les chercheurs développant d'autres techni-

jues pour initier ce travail de comparaison.

i- Une premiére &tude a consisté 3 comparer sur un méme matériau :

lu cuivre pur industriel Cu/al, les mesures d'endommagement par module
I'Young et par mesure de densité 158*, 2937. La figure B2/12 présente
les résultats obtenus pour 1'évolution de chacun des deux paramétres.
lLes évolutions sont dissemblables & partir d'une déformation de 1l'ordre
e ep=0.5. Or a cette déformation 1'écoulement plastique se localise et
ine striction trés prononcée apparait. La mesure du module d'Young est
-ffectuée pour la zone en striction sur une largeur totale de 0.8 mm
1lors que les mesures de densité sont effectuées sur un échantillon de
ongueur: 10mm, la contribution 3 1'accroissement d'endommagement de
a zone en striction &tant alors négligeable. Une pesée d'é&chantillon
rés fin est impossible pour conserver une bonne précision aux mesures.
Ine technique de calcul pas & pas, tenant compte du gq;déent de défor-
ation mesuré sur les échantillons utilisés (fig. B2A3a) a permis de
léterminer les valeurs de la variation relative de densité aux fortes

léformations dans la zone en striction /39%/. La courbe corrigée
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(fig. B2/13b) présente une croissance trés importante de 1'endommage-
ment. La correction est sensible dés le début de 1'évolution en raison
de la forme utilisée pour les éprouvettes développant un fort gradient
de déformation qui est nécessaire pour déterminer la position de la
jauge de déformation dans les mesures de module d'Young. La courbe
corrigée présente 3 nouveau une saturation lorsque le pas de calcul
utilisé devient grand devant les gradients de déformation développés

au voisinage de la rupture. Une nouvelle correction avec un pas de

calcul plus faible serait nécessaire dans cette zone.

La comparaison des courbes ainsi obtenues (fig. B2/14) montre une

corrélation linéaire entre les deux paramétres de mesure de la forme :
, Ad
D = 76.(- 1;9

Un modéle constitué de cellules en série contenant des cavités ou
des fissures a été construit 1297 pour relier les deux paramétres
étudiés par une analyse théorique de la réponse du modéle & une con-
trainte uniaxiale. Les résultats sont identifiés sur la rupture en
prenant pour valeur des paramétres d'endommagement D=0.5 et - %§=4.5 1073
d'aprés la figure B2/13 et 1'auteur conlue & la nécessité d'avoir un
nombre de cellules fissurées 90 fois plus élevé que le nombre de cel-
lules présentant une cavité sphérique et constate le désaccord de ce

résultat avec 1l'expérience.

Or le choix de la rupture pour identifier le modéle ne semble pas
judicieux car la courbe de densité corrigée est loin d'&tre valide
A 1a rupture. De plus, l'observation d'un faciés de rupture (fig. B2/15
prouve un taux de cavitation entr@mement élevé, de l'ordre de 407 1517
ce qui réduit considérablement le nombre de cellules fissurées néces-

saires.

4

Dans un modéle constitué uniquement de cellules 3 cavités

sphériques, l'auteur établit la relation analytique entre les parametres

A o g . 0
7? et D définis sur la contrainte par le calcul suivant :
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fig.B2/15 Faciés de rupture d'un acier doux calmé i

1'aluminium déformé en expansion équibiaxée.
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o - F
g = — r 0 = et o =
=p ° g

v

oi F est la force de traction, & et o les contraintes vraieset apparentes
il vient donc § = S(1-D)
or § = S(l—Cs) ou Cg est la concentration surfacique en cavités

d'ot 1'égalité D=¢C

]

s

pour une cellule cubique de ¢6té 1 contenant une sphére de rayon a

-~

1'auteur aboutit tr&s simplement 3 la relation :

ce modéle ne conduit pas 3 un bon accord avec 1'expérience. Une analyse
globale de la matiére nécessiterait 1'application des lois de la stéréo-

logie :

Cs = Cy

et on obtient alors D = Cy ce qui est en contradiction avec les valeurs

expérimentales.

Une analyse statistique du phénoméne nous semble beaucoup mieux
adaptée. En effet, il peut exister dans le matériau des zones oi la
concentration en cavités peut atteindre 5 3 10 fois la concentration
globale et dans cette zone il peut exister des plans de plus forte
concentration surfacique en cavités. L'analyse statistique que nous
avons menée (§B.2.3) montre que des défauts de surface de 1'ordre de
0.1 a 0.2 peuvent &tre atteints i la striction ce qui est en accord
avec les valeurs mesurées du coefficient D. Au paragraphe B.2.4, un
modéle physique est construit avec une tentative d'identification au
modéle mécanique en tenant compte des effets statistiques de répar-

tition de 1'endommagement.

ii- Nous avons d'autre part comparé les mesures par diffusion d'hydro-

géne et les mesures de densité pour déterminer la répartition de 1'en-
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fig.B2/16 Comparaison entre la mesure d'endommagement par
variations relatives de densité et par métallo-

graphie quantitative 15227 .
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dommagement initial dans une t8le laminée (fig. B2/ 9c). Les résultats

obtenus sont en accord qualitatif et en particulier ils prévoient la

méme période aux variations longitudinales de 1'endommagement [%/.

iii- La figure B2/16 15237 présente la comparaison entre 1l'accroisse-
ment de la fraction surfacique de cavités mesuré@ par analyse métallo-
graphique et la variation de densité. Ces deux paramétres doivent

€tre égaux car en effet les lois de la stéréologie donnent :

ey =liE

et de plus

. %§~= 9%5%!9 = Cy=Cyo pour les taux d'endommagement
v

mesurés.

La figyre fait clairement apparalitre la différence entre les
précisions obtenues par chacune des méthodes. Cette différence s'expli-
que en comparant les volumes analysés : de 1'ordre de 250 mm3 pour un
échantillon de 2g pour les mesures de densité, et de 1l'ordre de 5.1072
mm3  pour 300 observations métallographiques !... L'accord entre

les deux méthodes de mesures est raisonnable et prouve la cohérence

du choix de l'application de ces deux méthodes couplées.

B.2.3 CROISSANCE DE L'ENDOMMAGEMENT /*/

La suivie de 1'évolution de la variation de densité au cours de
la déformation et pour plusieurs chemins de déformation permet de
donner une image de la fonction de croissance des cavit@s sous &tat de
charge biaxée. La figure B2/17 présente les &volutions observées dans
le cas d'un acier doux présentant un endommagement par décohésion. 1I1
est mis en évidence une forte influence du chemin de déformation sur la
valeur de 1'endommagement développé, 1 'endommagement atteint 3 stric-
tion est de 5 & 10 fois plus élevé en déformation &quibiaxiale qu'en

traction simple. La croissance de 1'endommagement présente une forme

de type exponentiel qui s'aggrave considérablement pour des taux de
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fig.B2/17 Evolution des variations relatives de densité@

avec la déformation pour deux chemins de défor-

mation. Endommagement par décohé@sionm.
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fig.B2/18 Evolution des variations relatives de densité
avec la déformation pour deux chemins de

déformation. Endommagement par fragmentation.
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déformations voisins ou supérieurs 3 celui de la mise en striction.

La figure B2/18 présente le méme type d'évolution mesurée sur
un alliage d'aluminium (3003) qui présente principalement un endomma-
gement par fissuration de gros précipités de type Alg(Mn,Fe). A 1l'in-
verse du cas de 1'endommagement par décohésion, les taux de cavitations
atteints 3 la striction sont du méme ordre de grandeur quel que soit
le chemin suivi. De plus la croissance apparalt plus douce que dans le

cas précédent.

Ces deux comportements trés différents des deux types d'endomma-
gement sont confirmés par les analyses métallographiques. Les figures
B2/19a et b /42%] présentent les cavités observées autour d'une parti-
cule d'oxyde dans un cuivre industriel Cu/al pour une déformation en
traction simple et en expansion biaxiale respectivement. Le volume
des cavités apparait trés différent en accord avec les mesures de den-
sité mais la forme des cavités est aussi trés différente. Dans le plan
de la tdle les cavités apparaissent allongées en traction simple dans
la direction de traction alors qu'elles sont sensiblement &quiaxes en
déformation équibiaxée. Un modéle de croissance devra en particulier

étre prédictif de ce changement de forme.

Les figures B2/20a3 et b présentent une particule fissurée dans
un essai de traction uniaxiale et d'expansion biaxiale respectivement.
Aucune différence apparalt tant dans la taille que dans la forme des
cavités ouvertes. Ce type d'endommagement semble donc €tre caractérisé
par une évolution du volume et de la forme des cavités indépendantes

du chemin.

B.2.3.1 Endommagement par décohésion

La croissance d'une cavité dans une matrice se déformant plastique

tudiée analytiquement /43,44/ et numériquement [45]. Une

™

ment a été
étude 1237 a considéré la cavité cylindrique de longueur infinie et

1'auteur prévoit 1'évolution du rayon de cette cavité sous la forme :
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Sum

fig.B2/19a Observation de 1'endommagement par décohésion
développé en traction uniaxiale sur du cuivre

Cu/al. .
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fig.B2/19b Observation de 1'endommagement par décohésion

développé en expansion équibiaxée sur du cuivre

Cu/al.
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2 um

fig.B2/20a Observation de 1'endommagement par fragmentation

développé en traction uniaxiale sur un alliage

d'aluminium 3003.



fig.B2/20b

2 um

Observation de 1'endommagement par fragmentation
développé en expansion équibiaxée sur un alliage

d'aluminium 3003.
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1n L = ce?’3 S Y3 (1-n) (01+02) €]+sé-

oi n est 1'exposant d'écrouissage de la loi de comportement (Ue=K€en)-

Cette loi est trés sensible au chemin de déformation en effet, pc
une méme déformation &quivalente (ee=1.2) 1'accroissement du rayon
(r/ry,) est 20 fois plus important en déformation équibiaxiale qu'en
traction simple pour un matériau d'exposant d'écrouissage n=0.3. L'ii
fluence de l'écrouissage est peu marquée en traction simple tant que
1'on reste en comportement non lindaire (n#1), elle est marquée en
déformation &quibiaxée et la vitesse d'accroissement passe par un mini

mum pour une valeur de 1l'exposant d'écrouissage voisin de 0.5.

Une autre étude s'est intéressée 3 la croissance d'une cavité
sphérique /44/. Ce modéle décrit en annexe 3. conduit 3 la forme sui-

vante pour l'évolution de la cavité :

[

= [ééiw+ée§]

2o}

o]

ol ¢ est un coefficient homogéne 3 un coefficient de concentration de

déformation,

£, est la vitesse de déformation principale appliquée loin de la

cavité dans la direction i,

e

est la vitesse d'accroissement de la dimension radiale de la

cavité dans la direction i,
Le terme.c;:ico représente le terme déviateur de changement de forme
de la cavité sans changement de volume,
le terme éeD représente le terme sphérique de changement de volume
sans changement de forme,

D est donné par la relation :

V30w V3o
D=0.558 sh |——2|+0.008v ch|—"2
ZTO 2To

avec v = é%% pe[}O.S,I.Q]
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0% est la contrainte moyenne appliquée au matériau ; c'est la

. . _ _ 01+0,+03
pression hydrostatique donnée par ox_ = 3

T est la contrainte d'écoulement en cisaillement :

P e pour un matériau de Von-Mises
o V3

fn trajet de chargement radial et en contraintes planes, 1'expression

de D devient :

D = 0.558 sh[u]+0.008vch[y]

1 1+a

avec § = — ———— o = op/oy
2 V1-a+a?

et =28 p = e,/¢ pe[—OS]Oj
2+p 2 1 eIyl

D apparait comme un terme constant pour chaque chemin de déformation,
caractéristique’ de la vitesse d'accroissement de volume des cavités

pour ce chemin.

Cette expression de 1'évolution de taille et de forme de la
cavité n'est valide que tant que la cavité reste sphérique. Si la cavité
devient elliptique il a été proposé de faire &voluer le coefficient de

changement de forme ¢ d'aprés 1'équation 1597:

dans un cas bidimensionnel.

[e]

]

e
I

Cette loi est empirique, elle s'identifie au cas de la cavité
sphérique dans une matrice non écrouissable oli ¢=2 et au cas d'un cy-

lindre de longueur infinie o, dans la direction du cylindre, ¢ =1.

Le coefficient ¢ est fonction de 1'&crouissage, ainsi Rice et
Tracey proposent pour la cavité sphérique qui est le seul cas qu'ils

ont traité, c=1.9 dans le cas d'urme matrice parfaitement plastique
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(n=0) et c=1.6 dans le cas d'une matrice 3 écrouissage linéaire (n=1

Ce modéle est trd&s intéressant car il décrit 1'&volution d'une
cavité sphérique ce qui est un modéle proche de la réalité, surtout
si 1'on étend ce modéle aux grandes déformations en effectuant la
correction proposée pour la valeur du coefficient ¢ en fonction de la
forme de la cavité. Les équations d évolution restent néanmoins d'u
forme relativement complexe et peu apte aux calculs analytiques simp
En annexe 3 est présentée une linéarisation de ces équations que nouj
avons effectuég afin d'obtenir une forme approchée de la loi de croj

sance trés simple et trés facilement exploitable.

L'évolution des cavités s'écrit alors :

€., = A.g,»o
i 171

= v i " ; . e ]

ouﬁki o est la déformation radiale de la cavité dans la direc—-
i

tion 1.

Ai est unfacteur qui dépend du chemin de déformation et de la forme ¢

cavités :

A] = (c+0.64)+0.64p
A2 = (c+0.64)+0.64/p
‘A3 = (c-0.64)

Dans ce modéle, 1'évolution des cavités dans la direction 3 de contr:
te nulle est indépendante du chemin pour une méme déformation dans

1'épaisseur e€3. Cette écriture présente 1l'inconvénient d'une discon]
tinuité dans la définition du terme A, en déformation plane, aussi I;:

2
forme suivante est introduite (Annexe 3)/%/ :

v
€. = B.ex
1 11

avec Bl = (c+0.64)+0.64 p
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B,

By

L1}

0.64+(c+0.64)p

(0.64-c) (1+p)

Cette forme trés simple relie la déformation radiale de la cavité
dans la direction i 3 la valeur de la plus grande déformation principale

¢1. Dans ce modéle, pour une méme déformation équivalente (€e=1.0),

2 . : 2 R .
1'accroissement relatif du rayon dans la direction L(ﬁ%D,est deux fois
)

plus faible en déformation équibiaxiale qu'en traction simple. Par

contre 1'accroissement du volume de la cavité étant donné& par :

\'/ ri1ror v v v
a, =g~ = —%7%—3 = exp(e] *+ep +e3 )
o o
soit a, = exp[].92(l+p)e;___]

pour une méme déformation équivalente (ee=1), 1'accroissement re-—
latif du volume est 2.6 fois plus élevé en déformation équibiaxiale
qu'en traction simple et 3 la striction, oG 1'on obtient sensiblement
la méme valeur de la déformation principale e;,(par exemple €;=0.55)
l'accroissement relatif du volume est alors environ cinq fois plus

important en déformation équibiaxée qu'en traction simple.

La variation de densité, assimilée 3 la concentration volumique
en cavitéss'écrit :
Ad

- 'E- = CV-CVO = Cvo ((lv-l)

d'od la formule définitive :

__Aaé = Cvo[exp[] .92(1*‘0)5]:"'1J

dépendant du chemin de déformation mais indépendante du coefficient c.

Par exemple, pour un matériau d'endommagement initial CVO=IO_3,

les valeurs de la variation relative de densité sont respectivement

a striction (g£3;=0.4) : —%? = 3.65 1073 et -%fi= 4.68 1074 pour une
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fig.B2/21 Comparaison des évolutions expérimentales et

théoriques de la variation relative de densité.
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l6formation équibiaxiale et en traction simple. Ces valeurs sont
tout & fait compatibles avec les résultats présentés et couramment
rencontrés. . Ce calcul fait apparaitre la variation de densité en dé-
formation biaxée 5 & 10 fois plus forte qu'en traction simple en accord

avec les chiffres avancés d'aprés 1'expérience au début de ce paragraphe.

La figure B2/21 présente la comparaison entre le modéle proposé et
les mesures expérimentales pour deux chemins de déformation. L'accord
est trés bon pour la majeure partie de la courbe, un désaccord aux
faibles déformations est di i la phase de germination et au manque rela-
tif de précision sur les mesures aux faibles taux d'endommagement, Aux
fortes déformations (voisin de la striction), ‘la croissance des varia-
tions de densité est plus importante que la croissance du modéle a
cause de phénoménes de striction interne décrits au chapitre B.3.

Nous avons donc retenu ce modéle de croissance pour décrire 1'endomma=
gement par décohésion. Cette vérification du modéle est indépendante

de la valeur du coefficient ¢ et ne permet donc pas de la déterminer
par identification sur les mesures de densité. Ce point est prévisible
car le coefficient ¢ est relié au terme déviateur de changement de forme
sans changement de volume alors que les mesures de densité ne s'intéres-

sent qu'au changement de volume donc au terme sphérique.

Pour identifier le coefficient ¢, la méthode la plus directe est de
mesurer, sur des observations métallographiques, le changement de forme
des cavités. Comme il a été présenté, les mesures métallographiques sont
entachées d'une grande incertitude, ceci d'autant plus que les formes
des cavités sont en général assez mal définies. Néanmoins, il est ob-
servé dans les matériaux ne présentant pas ou peu d'endommagement ini+
tial une croissance des cavités, aprés germination, trés différente
suivant le chemin de déformation imposé (fig. B2/19), en accord qualita-
tif avec le modéle de croissance retenu. Dans les matériaux.présentant
un endommagement initial, les cavités sont en général trés allongées
dans la direction de laminage, alors aucune &volution du facteur de
forme n'est décelable suivant le chemin de déformation, seul 1'accrois-

sement de volume des cavités est différent 1527.
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fig.B2/22 Evolution théorique de la forme d‘'une cavité
initialement sphérique sollicitée en :
- traction uniaxiale (a)
- déformation plane (b)

- expansion équibiaxée (c)
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La figure B2/22 /%/ présente la croissance prévue théoriquement
d'une cavité placée au centre d'un cube soumis soit i une traction
simple, soit 3 une déformation plane, soit 3 une expansion biaxiale

symétrique. Le calcul est mené en prenant c=1.5 qui est une valeur

catre la déformation nulle et la rupture.

B.2.3.2 ENDOMMAGEMENT PAR FRAGMENTATION

_i) Comme il a &été présenté précédemment, cet endommagement est pra-
tiquement indépendant du chemin de déformation suivi. La forme des
cavités et leur évolution observées métallographiquement semblent
similaires. Il n'existe pas, i notre connaissance, de modélisation

de la croissance de 1la largeur d'une fissure ouverte dans un précipité
dur placé dans une matrice supportant de fortes déformations plastiques.
Nous travaillons en collaboration avec des numériciens pour établir, par
calcul aux €léments finis la loi de croissance de ce type d'endomma-
pement. Le calcul ne pourra néanmoins 8tre mend que pour un cas bidimen-
sionnel dans un premier temps, la réponse apportée ne sera donc que

partielle. Ces raisons nous ont conduit 3 proposer une modélisation de

1a croissance fondée sur les mesures expérimentales sous la forme /25/:

f
€, = Lgg®

N f _ : .

it £, est la déformation de 1'ouverture de la fissure. delf = %¥
it W est 1l'ouverture de la fissure (fig. B2/23), €,® est la déformation
ormalement & la direction de la fissure, f est un coefficient constant

le concentration de déformation.

Une identification de cette loi peut &tre faite sur les courbes
résentées de variation de densité (fig. B2/18). La variation de densi-
¢ s'écrit en effet 3 partir de la concentration volumique en cavité :

Cy = Cyo exp(Le,™)
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fig.B2/23 Fragmentation d'un précipité parallélépi-

pédique situé dans une matrice ductile.
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fig.B2/24 Observation au microscope électronique en
transmission de la précipitation dans

1'alliage d'aluminium 3003 &tudié /Tx/.
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fig.B2/25 Comparaison entre les évolutions théori-
que et expérimentale de la variation de
densité pour 1'alliage léger 3003 &tudié au

cours d'une expansion équibiaxée.
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fig.B2/26 Evolution de la perte de densité attribuée
aux petits précipités par différence entre

1'évoltuion théorique et expérimentale.
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fig.B2/27 Courbe de germination de 1'endommagement par

fragmentation dans 1'alliage 3003.
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fig.B2/28 Modéle simple d'accomodation de la déformation

plastique.
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déformation : traction uniaxiale et expansion équibiaxiale.

La variation de densité s'exprime alors par :

Ad
- = Cv=Cy, = Cy, |:5exp(CE1)_]_|

L'identification aux variations de densité en tractiomsuniaxiales,

compte tenu de la germination présentée, donne :

z = 3.6
Cette valeur est compatible avec des cas semblables déja étudiés :

= La concentration de déformation autour d'une fissure elliptique
dans une matrice &lastique qui donne pour notre cas §=4.4 pour p==0.5

£=3.5 pour p=l.

= ion de contrainte autour d'un icule n
La concentration d tr t t d'une part le dure dans une

matrice ductile : &=2.4 pour p=-0.5,L=1.6 pour p=1.

- La concentration de déformation obtenue en supposant une zone d'in-

fluence autour de la particule de dimension égale 3 1.3 fois celle de la
particule pour laquelle la déformation s'effectue de part et d'autre de
la particule qui rend rigide la matrice en contact avec elle (fig.B2/28)

£=3.6.

3

La figure B2/29 présente 1'évolution d'une fissure dans un précipi-
té placé au centre d'un cube sollicité en traction uniaxiale et en ex-

pansion équibiaxée.

iii) Conclusion:

La croissance de 1'endommagement peut donc s'écrire sous la forme
e v S g
générale : € =Bi51 oli les facteurs Bi prennent les valeurs suivantes

pour les deux cas d'endommagement :
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€1= e =03

fig.B2/29 Evolution de la taille d'une fissure pour deux
chemins de déformation : - traction uniaxiale

— expansion &quibaxée. .

2




189

e.v = B.¢e
i 11
décohésion fragmentation
B] = (c+0.64)+0.64p B1 =z
B, = 0.64+(c+0.64)p B, =0
B3 = (0.64-c) (1+p) B3 =0

avec la convention supplémentaire que, dans le cas de la fragmentation,

la direction | représente la direction normale & la fissure (généra-

lement direction de laminage).

B.2.4 FONCTION ENDOMMAGEMENT /*/

Nous sommes en présence d'un matériau contenant des cavités dont
Ia taille, la forme et la loi de croissance sont connues. La réparti-
tion de ces cavités est un probl&me important, la figure B2/30 montre
un alignement de particules dans du cuivre industriel. L'endommage-
ment présente donc une forte anisotropie de distribution. La figure
B2/31 présente une répartition quasi homogéne des précipités dans
1'alliage d'aluminium 3003. Pour les aciers doux calmés 3 1'aluminium
J'eﬁboutissage, une légére anisotropie de distribution existe par ali-
sucment de précipités dans le sens de laminage mais elle est en général

>cu marquée. Nous avons donc choisi de faire 1'hypothése d'une distri-

>ution au hasard des cavités.

Nous devons donc modéliser un matériau soumis 3 des contraintes et
iubissant des déformations plastiques, dans lequel sont réparties un
ombre trés important de cavités (fig. B2/32). Ces cavités provoquent
es défauts géométriques dans la tSle par diminution de la section

wortant effectivement la charge imposée. Il est aisé de constater
que, pour une répartition au hasard des cavités, il existe des sec-

tions pour lesquelles le défaut créé est plus important (fig. B2/32).
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25 um

fig.B2/30 Alignement de précipités dans du cuivre Cu/a,

lamineé.
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5 pum

fig.B2/31 Répartition des précipités dans 1l'alliage 3003.
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fig.B2/32 Mise en évidence de sections plus endommagées
dans un matériau contenant des cavités réparties

au hasard.
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Nous avons donc développé une étude statistique dans le but de déter-—
miner la probabilité d'existence d'un défaut d'amplitude donné dans un
matériau contenant une fraction volumique fixée de cavités de taille
donnée. Dans cette analyse, les cavités seront supposées paralléle-
pipédiques ce qui simplifie les problémes de recouvrement, la section du
vide étant constante le long de celui-ci. ©Le défaut créé peut &tre
considéré soit en défaut de surface : il est alors défini par la dif-
férence d'aire entre la zone endommagée et une zone non endommagée, soit
en défaut lindaire : il est alors défini comme une sous-épaisseur locale.
l.a figure B2/33 est une représentation schématique de ces deux types de
défauts. L'observation de la matisre montre essentiellement des zones
Jdo concentrations de cavités relativement ponctuelles, de plus il est
tros difficile de définir une section endommagée dans le cas de 1'essai
Jovignot 'par exemple ou d'emboutis industriels. Une &tude du dévelop-
pement de 1'instabilité plastique & partir de défauts ponctuels créés
par usinage de cuvettes coniques de petits diamétres sur la surface de
|'échantillon montre que ceux-ci se rejoignent par une bande de stric-—
tion localisée dés que le rapport de leur- distance sur leur amplitude
atteint une valeur critique 1227. Un tel cas est celui qui se présente
en considérant des défauts d'épaisseurs localisés dans la tdle. Le
matériau est donc, selon cette approche, constitué d'une matrice dans
laquelle sont répartis de nombreux défauts d'épaisseurs localisés
d'amplitude différente. La localisation de 1'écoulement s'effectue par
une bande de striction (localisée) rejoignant entre eux des défauts le
long de la direction la plus favorable définie par les calculs d'insta-
bilités (cf. §A.2.1). Ce modéle est trés souple car il peut &tre appli-
qué 3 n'importe quelle géométrie de piéce formée et il décrit la loca-

lisation en accord avec des expériences.

L'ahalyse statistique a été menée en divisant 1'épaisseur du
matériau en v tranches d'épaisseur égale a celle des cavités supposées
toutes de mémes taille et forme & chaque instant (fig. B2/34). Chacune
des tranches a une section définie par les dimensions de la cavité, la

longueur 1 de la tranche est imposée par la concentration volumique
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fig.B2/33 Modélisation des deux types d'approche de
1'endommagement :
- défaut de surface,

= sous-épaisseur locale.
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fig.B2/34 Modélisation de 1'épaisseur du matériau en vue

du calcul statistique.
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fig.B2/35 Défaut local d'épaisseur obtenu par alignement

de cavité@ dans une bande de largeur h.
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en cavités :

Chacune des cavités est supposée libre de se déplacer a 1'inté-

rieur de sa tranche de maniére discréte par pas de dimension h (fig.
B2/34).

Un défaut d'épaisseur D est donné par 1'alignement de x cavités

sur une bande verticale de largeur h (fig. B2/35).

L'amplitude du défaut est définie par :

£ = 1-p = £X13
e

oi e est 1'épaisseur de la tdle et r3 la dimension verticale de la
cavité.

La probabilité de trouver ce défaut £ est donnée par :

_ X r IH]X['_ ra/h|v-x
P(&) C, LﬂﬁTL 1 T?Hﬁ

en remarquant que r;/1=Cy on obtient finalement :

X X V=X
P(g) = C (C)"(1-C))

relation qui est indépendante de la représentation choisie, ce qui est
en accord avec la définition d'un défaut dans 1'épaisseur défini indé-

pendamment de la coupe verticale effectuée pour 1'observer.

Cette relation est établie pour une configuration fixée, c'est-
a-dire une épaisseur, une forme des cavités et une concentration volu-
mique des cavités fixées. Or ces paramétres évoluent au cours de la

déformation et pour une déformation €; on peut écrire :

i) dans le cas de 1'endommagement par décohésion

Cy = Cy, Exp[1.92 (1+p)ey]

v
I3 = r, exp €3

avec €3V = Azeg
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fig.B2/36 Evolution de la probabilité d'existence d'un

défaut £ donné.
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r le facteur Aj est constant et trés voisin de 1, en posant Az=I

n obtient :

r3 = r,expes

e = egexpes
e(1-&) eq
o e —— = - = ]_
X s o (1-8) = v, (1-8)
v = — = €o =y = cte
r 8 o

'oii le systéme d'équation :

- Vo (1-8) Vob
P(E) = C32(1 E)(CV) o (1-c)"°

avec Cy = Cvoexp[l.92(l+p)eﬂ

ii) dans le cas de 1'endommagement par fragmentation

E- = CVOExp(Cel)

r3 = hy = cte

x = Ei%gél = vgexp(es) (1-€)

e
Vv = — = v_ex
53 o PEg
"oii le systéme d'équation :

v(1-%) V(T=E)z._~ 4 VE
P(g) = C () (1-C)

Vo eXp [—(Hp)eﬂ

avec v

@]
1

7 Cvoexp(Cel)
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Ce modéle tient compte de 1'évolution de forme de la cavité ce qui

est un progrés trés important par rapport au modéle précédent [34/.

La figure B2/36 présente la courbe de probabilité d'existence
d'un défaut £ pour une configuration donnée. On retrouve une distri-
bution "en cloche™ attendue dans ces analyses statistiques,gpest le
défaut le plus probable dans la t8le. L'instabilité& puis la rupture
vont s'initier sur les défauts les plus importants restant en inter-—
action. L'étude précédemment présentée 1217 montre que pour une ampli-
tude de défaut de 1'ordre de 0.9, 1'interaction est obtenue a partir
d'un espacement entre défaut &gal 3 10 mm. Considérons donc un défaut
par surface de lelOmm2 cette surface est constituée de nyxnjp modules

élémentaires de surface dans le plan (fig.B2/37) :

&
nl-E—wnzrl = 100
v
pour r; = 3um
on obtient gy 10%

11 suffit donc d'une probabilité d'existence de 1074 a un défaut
pour controler le processus de localisation. La figure B2/38 présente
donc la valeur du défaut critique . correspondant 3 une probabilité
d'existence de 10~%4. La mise en striction est facilitée par le fait
qu'un défaut g d'amplitude voisine mais trés légérement plus faible,
qui présente une probabilité d'existence de 10-3, sera présent dix fois
entre chaque défaut £, pour aider la propagation de la striction. Il

en est de méme pour un nombre croissant de défauts plus faibles.

En répétant ce calcul pour différentes valeurs de la déformation
«

¢, on obtient, pour une configuration initiale donnée caractérisée par

e y ; - - P "
B ;Q, 1a courbe d'évolution du défaut critique avec la déformation.
o

La figure B2/39 présente 1'évolution de la fonction endommagement
(1-g,) pour trois chemins de déformation, dans le cas d'un endommage-

ment par décohésion. La traction uniaxiale (p=-0.5) ne développe qu'une
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fig.B2/38 Courbe de probabilité d'existence d'un défaut

donné £ : - Ep défaut le plus probable
- & défaut critique de probabilité 104
- &, défaut de probabilité 10-3
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fig.B2/39 Evolution du défaut critique Dc pour différents
chemins de déformation dans le cas de 1'endomma-

gement par décohésion.
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fig.B2/40 Evolution du défaut critique Dc pour différents
chemins de déformation dans le cas de 1'endomma-

gement par fragmentation.
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croissance trés faible de 1'endommagement, seule la valeur de l'en-

dommagement initial est importante et le modéle proposé est donc trés

voisin de celui du défaut initial 157. A 1'inverse, 1'expansion

ution trés importante de 1'endommagement

équibiaxiale développe une évol

devenant catastrophique pour une déformation €.

La figure B2/40 présente 1'évolution de la fonction endommagement
pour le cas de la fragmentation. Les évolutions sont beaucoup plus
douces que pour le cas de la décohésion et la différence entre les

chemins de déformation est moins marquée.

La figure B2/41 présente l'influence de la configuration initiale

sur la fonction endommagement dans le cas de la décohésion et pour un

chemin de déformation biaxée symétrique. La valeur de 1'endommagement

est d'autant plus grande que le paramétre v, est plus petit. Ce résul-

tat signifie qu'a épaisseur égale et 3 concentration volumique égale,

peu de grosses cavités sont plus dangereuses que beaucoup de petites ;

ou encore qu'ad taille initiale donnée des cavités, les tOles minces

développent plus d'endommagement que les tdles épaisses. Deux consé-

quences sont 3 tirer, il y a toujours intérét & obtenir une précipi-

tation la plus finement dispersée possible et deux tdles de méme con-—

figuration métallurgique mais d'épaisseur différente auront une forma-

bilité différente, la tdle la plus épaisse ayant une limite de formage
la plus élevée, toutes choses égales par ailleurs.

L'évolution de la- fonction endommagement est en général lissée
par une fonction exponentielle pour obtenir une forme analytique qui

sera ensuite introduite dans les calculs d'instabilité.

B.2.5 EFFET DE L'ENDOMMAGEMENT SUR LA RHEOLOGIE DU MATERTAU /*/

B.2.5.1 Modélisation /49%,50%/

Un calcul d'instabilité doit faire intervenir la rhéologie de la

matrice dans laquelle 1'endommagement s'est développé caractérisé par

la fonction précédemment établie. Or, les cavités provoquant en par-—
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fig.B2/41 Evolution du défaut critique Dc pour différentes

configurations initiales.(v°=1o/ro)
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ulier un défaut de section, les contraintes calculées en effectuant
rapport de la force par la section apparente de 1'échantillon ne
t pas vraies. Il importe de calculer les contraintes dans la matrice
le rapport de la force par la section effectivement résistante de la
idre. De méme, les déformations aparentes de 1'échantillon ne sont
: celles réellement subies par la matrice, la différence &tant due
cavités. A la différence du probléme précédent de la détermination
la fonction endommagement, ce probléme est essentiellement volumique.
s'agit donc de modé&liser le volume du matériau contenant des cavités
varties au hasard. Ce probléme nécessiterait une analyse tridimen-
ynnelle de la répartition statistique, aussi avons-nous tourné la
ficulté en nous placant dans une zone de plus forte concentration
tistique en cavités mais en supposant les cavités réguliérement
arties en un réseau a l'intérieur de cette zone. La répartition
tistique dans le matériau est donc obtenue par variation du pas du

eau pour chaque zone du matériau.

Le réseau choisi est un réseau octaédrique (fig.B2/42). Ce réseau,
‘me holoddre du cube, a l'avantage que des sections par trois plans
pendiculaires donnent la méme distribution des cavités (fig.B2/43).
suffit d'orienter convenablement le réseau pour que ces trois direc-
hns orthogonales correspondent aux axes principaux des contraintes et

ormations dans les cas simples.

En isolant un cube élémentaire représentatif de 1'ensemble (fig.
44) il est possible de définir les paramétres apparents et réels

. référant a4 la matrice) du matériau.

Nous noterons 1j, 1j, lk les dimensions du cube dans les direc-—

sng 1, J, kK ot T4 ri, Iy les dimensions radiales des cavités dans

; mémes directions \

La contrainte apparente moyenne est donnée par :

cap _ _Fy
1 .
lJlk
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fig.B2/42 Mod&le de répartition des cavités au sommet

d'une maille octaédrique.



209

4

..,_
£

A

fig.B2/43 Section du matériau modéle.
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fig.B2/44 Volume élémentaire isolé.
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.
.

| contrainte moyenne vraie de la matrice est donnée par

& BN » SR
1 1jlk—2ﬂrjrk

1 1 Znesr
ou _— = = ok
g ¢ @p F;
i i
1 encore : ; = L 1= %ﬂEiEE
oi™ 0§% Lilg
qui donne la relation :
m ap ] i
0_ = O. _—
1 1 rir
l—2ﬂ1
ilk
yus pouvons écrire
a
H S 1,expe;
I; = roexpe;
v
rec ey = Biea

La déformation €] de la loi de croissance devrait 8tre la déforma-—

ion de la matrice mais nous ferons 1'hypothése, que pour la loi de

roissance, elle est peu différente de la déformation apparente ce qui

,m _ _ap 1
01 == 01 [—'——I —D '—l
1

2
JF& . = r A 4 -_—
ec D; = 21T—1—§7 Exp[(BjH}k aj—ak)e]]

1 E: = a.t ¢
cll
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Les déformations de la matrice sont définies 3 partir de 1'évo-
lution de la section normale i 1'axe de mesure de la déformation,
Cette méthode a 1'avantage de faire apvaraitre la déformation moyene
normalement & la section, directement reliée & la contrainte moyenne

. (3 3 -~ - ‘
sur la section qui vient d'&tre calculée .

m 1o2=21ro2
€ = 1ln —9 <""0
1 lj1k~2ﬁrjrk

ce qui s'dcrit encore :

-
raz_
E-m = 1n 102 i 10
1 1_]11( rjrk
=2
ljlk
en remarquant que
ap 1i
Ei = 1n 'i—
(8]
1'expression devient :
1-D
m _ ap ap o
€ = —-g, ‘- +
i eJ € In =

avec la méme définition que précédemment pour Di'
Ou encore, en appliquant la conservation du volume le matrice

Ze.,® =0
ii

m _ . ap_ _l_ln (]-DO)(I_Di)
i i 2 (I-Dj)(l“Dk{

m
[
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Les relations entre les contraintes et déformations vraies de la

matrice et les contraintes et déformations apparentes du matériau

s'écrivent donc complétement sous la forme

ot

Les coefficients c; prennent les valeurs suivantes dans les

|
fleux cas d'endommagement
|
!

i
|
i
‘ c
i

T
- 1-D;
e‘ru _ p.ap_ _l_ ln (1_DO)(1"Di)
i “1i 2 (l—Dj)(l—Dk)
2
3 Y218\ = RZ8
DO . ZTT%QZ = ZTT(m-) / CVO /
o]

D. = D, Exp(Cieq)
C. = Bj+Bk—aj-ak

€j_
] ei

décohésion fragmentation
= (2.28-c)+1.28p C] =1

= 1.28+(2.28-c)p C2 = T+p

= (1.28+c-1) (1+p) Gy = &= 14p)

La

s'écrit

condition de comservation du volume

appliqué & la matrice
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fig.B2/45 Evolution de la probabilité d'existence d'une

zone de concentration supérieure ou égale 3 x.Cy,

dans un matériau de concentration moyenne Cvy £51/.
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ce qui revient a &crire :

(1-D)
€ =

T O L

avec 2(]—D1)=(1-Dl)(1—D2)(1-D3)

Al /2
) (1-D,)

e
Vs 7(1-D;)

Oou encore

1/2

soit + = === 1=
d (1-0)°

Ce terme de variation de densité dans la zone de plus forte con-
centration en cavités peut atteindre des valeurs trés élevées, théori-
quement voisines de 1. Ce point n'est pas du tout en désaccord avec
1'expérience ol il a été montré i la figure B2/13 du paragraphe B.2.2.2
que les variations de densité dans les zones de plus forte déformation
peuvent atteindre des valeurs considérables variant de 0.2 a4 0.8 @ la

rupture dans le cas d'un endommagement par décohésion.

La valeur de la concentration en cavités C;O dans cette zone peut
8tre approchée par une analyse statistique cherchant a prévoir la
probabilité d'existence d'une zone a concentration vao dans un matériau
de concentration moyenne Cyge Une telle 8tude a déja été menée 1797
et la figure B2/45 présente le résultat obtenu. Pour une probabilité
de 10~4 retenue pour la zone la plus déformée, le facteur multiplica-
tif de la concentration est trouvé voisin de 7. Nous prendrons donc

comme valeur pour la concentration volumique dans la zone la plus

déformée :

-~

La forme obtenue pour les équations générales est & rapprocher
de celle utilisée dans une approche mécanique de 1'endommagement 151-55/
oli 1'action de celui-ci est entiérement portée sur la contrainte sous

la forme :
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ol §; est la contrainte vraie dans le matériau. Une approche phy-
sique telle que celle que nous avons proposée ne peut pas admettre
1'égalité des déformations. Les facteurs endommagement affectant la
contrainte ne sont donc pas tout i fait €quivalents dans les deux mo-
déles. Dans le cas d'une relation contrainte-déformation du type :

n : D ; . :
0=Ke" de la matrice sollicitée en traction simple on obtient :

o.2P
i aph
jpr o Keg
1-p ™
g;ap ap 1 0 .
=~ 1 = i = = =D
od = K € 3 In 5 s1 D D] D2 3

la relation entre les deux paramétres d'endommagement devient :

(1-p") = (1-p) |[1- = ———

ou (1-0") = m(1-D)

le coefficient m &tant toujours inférieur a 1.

L'inégalité suivante est donc toujours vérifiéde :

D <D”

Les valeurs obtenues pour les variables d'endommagement phy-
sique D restent inférieures ou voisines de O. ] pour la plupart des
cas en traction uniaxiale. Les valeurs obtenues pour la_variable
d'endommagement mécanique I’ pour ce type d'essai sont plus important
de 1l'ordre de 0.4 3 0.8. Cette différence peut provenir du fait que |
la variable d'endommagement mécanique est identifiée sur des mesures
de 1'évolution du module d'Young sensibles aux variations de textures
et surtout d la répartition des contraintes alors que le modéle phy- |

sique ne prend en compte qu'une valeur moyenne de la contrainte.
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B.2.5.2 Résultats

La loi de comportement connue est en général la loi apparente

sous la forme :

o P = f(e 2P)
e e
caractérisée par un coefficient d'&crouissage :

3ln062P

NaP = alneeap

La loi de comportement de la matrice est caractérisée par le

méme type de coefficient d'é&crouissage :

Blnoem

Np = Alpe ™

Les fonctions de passage entre les contraintes et déformations
apparentes et celles de la matrice précédemment Eétablies, permettent
de passer numériquement du coefficient d'écrouissage apparent a celui
de la matrice. Durant ce calcul il est nécessaire de vérifier la

conservation du volume de la matrice :

d€1m+d€2m+d€3m =0

Les déformations et chemin de déformation sont donc imposés dans
la matrice, le matériau répondant avec des déformations et un chemin

de déformation apparent.

Les figures B2/46a et b montrent 1'évolution du chemin de déforma-
tion apparent caractérisé par p='%% et w= - %% lorsqu'un chargement
proportionnel est imposé a la matrice pour le cas d'un endommagement
par décohésion. Dans le cas de 1'endommagement par fragmentation

(fig. B2/47a et b) la divergence est plus importante.

Les figures B2/48 et B2/49 présentent 1'évolution du coefficient

d'écrouissage apparent lorsque la matrice présente un exposant d'écrou-
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fig.B2/46 Evolution du chemin de déformation apparent
pour différentes chemins de déformations imposés

dans la matrice. Endommagement par décohésion.
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fig.B2/47 Evolution du chemin de déformation apparent
pour différents chemins de déformations imposés

dans la matrice. Endommagement par fragmentation.
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fig.B2/48 Evolution du coefficient d'écrouissage apparent
pour différents chemins de déformations imposés
d& une matrice de coefficient d'écrouissage

constant : n_ =0.4. Endommagement par décohésion.
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fig.B2/49 Evolution du coefficient d'écrouissage apparent
pour différents chemins de déformations imposés
3 une matrice de coefficient d'é&crouissage

constant : =0.4. Endommagement par fragmentationm.
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fig.B2/50

Evolution du coefficient d'écrouissage de la
matrice pour différents chemins de déformations
imposés a un matériau de coefficient d'écrouis-

sage apparent constant. Endommagement par

décohésion.



224

N.mat Do=0.04
8 p=
05|
Do=0.01
04 ,_//
i)
03 a i . x i
0 02 04 06 08 1 Euan
N mat
0_5 !
04
= 5 —
03 : J : : :
0 02 04 08 08 1 S ap
-b —
fig.B2/51 Influence de la correction de rhéologie sur

le niveau de la CLFS :
a- endommagement par décohésion

b- endommagement par fragmentation.
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issage constant. L'effet de 1'endommagement dans le cas de la déco-
hésion (fig. B2/48) est tras important en déformation équibiaxée,
insensible en traction uniaxiale pour une valeur courante de 1'endom-
magement initial correspondant i CVO=1O'3. Dans le cas de 1'endomma-
gement par fragmentation (fig. B2/49) 1'effet est du méme ordre quel
que soit le chemin de déformation imposé et reste relativement

important.

Un calcul inverse, posant le coefficient d'écrouissage apparent
constant montre un écrouissage qui augmente avec la déformation pour
la matrice (fig. B2/50). Cette évolution est en accord qualitatif
avec celle obtenue 3 partir d'une définition mécanique de 1'endomma-

gement [ZQ7.

L'incidence de cette rhéologie sur les calculs d'instabilité est
montrée a la figure B2/51a et b oii sur les lignes correspondant i la
localisation selon la théorie de déformation sont représentées. En
déformation équibiaxée, 1'écart § avec le niveau de la CLFS déterminée
avec la rhéologie de la matrice est trés sensible. Cette représentation
est trés schématique car les lignes de localisation présentdes sur la
figure B2/51 correspondent au cas du matériau homogéne. Il convient
bien entendu de mener le calcul dans le cas d'un matériau hétérogeéne
présentant un défaut d'endommagement et caractérisé par la rhéologie

de la matrice.
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B.3. CALCUL DES COURBES LIMITES DE FORMAGE A STRICTION /*7

B.3.1 INTRODUCTION

Nous avons établi les schémas de calcul de la CLFS dans le cadre
de deux théories de la plasticité pour un matériau présentant un
défaut f. Dans notre calcul, ce défaut initial est remplacé par un
défaut évolutif d'endommagement. A chaque instant, le défaut alors

généré d'amplitude f va croitre suivant deux phénoménes :

-~

- 1'aggravation du défaut dii 4 la localisation de 1'écoulement : dfp,
- l'aggravation du défaut di 3 la croissance de 1'endommagement

interne df .

interne df

A chaque instant f est défini par :

e
£ =P
e

[

d'ol : P - -2
f eb ea
soit : dfp = f(deBb-de3a)

ou encore par analogie aux calculs d'instabilité présentés :

df | = £(Cde, +deg,)

avec C et de donnés par les équations présentées au paragraphe A.2 :

C V3(1+4p)
1/2
2(1+p+p2)
1/2 '
" de, 2 dE‘a
et d€3b = |= E 1-B E‘ -D E dEa
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tn2 2432
avec A= %g B = 3(sin“y+pcos<y)
4(1+p+p2)
P = /E(sin2w+pcoszw)
B 172
4(1+p+p2)

H = 1+ z(p—l)sinlbcosw 2 ]/2
(p+2) cos?y+(20+1) sin?y

Le défaut d'endommagement, déterminé par la fonction endommagement,

peut s'écrire sous la forme :

E = ]—Doexp(b.eeb)

A chaque instant, l1'accroissement de ce défaut est donné par :
df = d¢ = —Dobexp(beeb)

Un calcul d'instabilité peut donc &tre mené en reprenant les

équations générales établies pour un matériau hérogéne mais en incré-
entant 3 chaque pas de calcul la valeur du défaut f d'une quantité df

onnée par :

df = f(de3b+Cdeea) - Dobexp(beeb)

La figure B3/1 résume la démarche de pensée. Le matériau présente
n défaut d'endommagement symbolisé par une cavité (schéma 1). Du
oint de vue des calculs d'instabilité, ce défaut est strictement
dentique d un défaut de section de mé€me amplitude situé & 1'extérieur
cas 1"). Lorsque le matériau subit un incrément de déformation, deux

hénoménes se produisent :
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O
I

2b

fig.B3/1 Modéle de traitement du défaut d'endommagement

dans les calculs d'instabilité.
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- d'une part le défaut géométrique existant (cas 1") crolt a cause
de 1'hétérogénéité de la déformation plastique entre les zones a et b.

C'est 1'incrément de défaut dfp qui conduit 3 la configuration 2".

- d'autre part, 1'augmentation de déformation dans la zone b endommagée
entraine un accroissement de la taille des cavités : de, qui conduit

de la configuration 1 & la configuration 2'.

Le défaut résultant f est obtenu en effectuant la somme des deux
incréments de défaut (dfp+de) et ce défaut total peut €tre soit porté
entidrement sur 1'extérieur de 1'échantillon (cas 2a), soit entiérement
de manidre interne (cas 2b), soit en partageant les effets comme dans
le cas réel (cas 2c). Ces trois configurations sont identiques du
point de vue instabilité plastique. Il est & noter que la configura-
tion 2b ou 2c ol tout ou partie de 1'aggravation du défaut est repré-
senté de maniére interne, conduit 3 une augmentation des pertes de
densité supérieure i celle prévue par le modéle de Rice et Tracey, la
différence est due 3 1'incrément dfp. Or 1'incrément dfp étant relié
3 1'hétérogénéité des déformations, ce phénoméne ne devient sensible
qu'aux fortes localisations de 1l'écoulement, c'est-d-dire au voisinage
de la striction. Il a été en effet observé au chapitre B.2 que dans
cette zone, les variations relatives de densité mesurées sont supérieu-

res a la croissance théorique prévue par le modéle d'endommagement.

Au cours du calcul, la fonction d'écrouissage de la matrice doit
intervenir et ses variations sont prises en compte d chaque pas de

calcul.

Tous les calculs ont &t& menés en négligeant la sensibilité a la
vitesse de déformation ou en la prenant arbitrairement égale & m=0.0l
qui est une valeur raisonnable pour les matériaux considérés a la tem-
pérature ambiante, les résultats sont présentés dans la suite pour

1'acier et 1'alliage léger &tudiés dans tout ce travail.
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fig.B3/2 Comparaison des CLFS obtenues par les deux
théories de la plasticité avec 1l'expérience
(T.E. théorie de 1'dcoulement, T.D. théorie de

la déformation). Cas d'un acier doux —endomma-

gement par décohésion.
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B.3.2 FORME ET POSITION DE LA CLFS

La CLFS est déterminée en tenant compte :

- des fonctions endommagement déterminées pour le cas de la décohésion

(acier) et le cas de la fragmentation (3003),

- des corrections de rhéologie déterminées pour ces deux cas d'endom-

magement.

Les lissages des fonctions d'endommagement suivant plusieurs
chemins de déformation pour identifier les constantes D, et b de 1la

loi de croissance du défaut ne sont pas développés.

La figure B3/2 présente les CLFS obtenues par le calcul suivant
les deux théories de la plasticité ainsi que la CLFS expérimentale pour
1'acier considéré. Il est tenu compte d'un écrouissage choisi en défor-
mation plane égale 3 celui de la traction simple et variant linéaire-
ment avec le chemin de déformation jusqu'aux valeurs déterminées en

déformation &quibiaxée.

La CLFS prévue par la théorie de 1'écoulement est plus haute que
la CLFS expérimentale alors que celle prévue par la théorie de la
déformation est plus basse. Il faut ici revenir sur la définition de la
CLFS. En effet au chapitre A.1,(§A.1.1) il a &té présenté plusieurs
méthodes permettant de déterminer expérimentalement la CLFS. La figure
B3/3 présente la forme type du profil des déformations e; en fonction
de la distance 3 la lévre de rupture d'un embouti. La définition
théorique de la limite de formage correspond au moment ol la zone homo-
géne a hors striction arréte de se déformer (point T). La définition
expérimentale la plus avantageuse est donnée par le point E. La dif-
férence est évidente et il a été montré du'une définition de la CLFS
expérimentale par le point T (fig. B3/3) permettait un excellent accord

avec la théorie £I7. Mais cette définition, satisfaisante sur le

plan théorique, est beaucoup trop sévére en pratique. En effet la
éfinition de la CLFS par le point E donne un niveau plus &levé de la

limite de formage et conduit 3 une utilisation plus poussée des possi-
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fig.B3/3 Définition de la limite de formage théorique
(point T) et exp&rimentale (point E).



239

bilités de mise en forme du matériau tout en ne développant que des
gradients de déformation limités et tout a fait acceptables. Indus-
triellement c'est cette derniére définition qui est intéressante et la
prédiction des possibilités de mise en forme d'une piéce doit absolument
‘tenir compte de ce point. Il est donc nécessaire de pouvoir prédire

‘théoriquement la répartition des déformations dans le matériau pour

appliquer une définition de la limite de formage identique i celle

de 1'expérience industrielle. Ce probléme est trés compliqué et non
résolu dans le cas génédral d'une déformation sous contraintes biaxiales.
Des résultats ont été &tablis en traction uniaxiale 1537 oti le probléme,
alors unidimensionnel, se simplifie beaucoup. En 1'absence de toute
analyse et résultats théoriques nous considérerons que la définition
expérimentale de la CLFS par le point E conduit 3 augmenter la valeur

théorique (point T) par un facteur multiplicatif constant.

L'application de cette condition (fig. B3/4) montre que la CLFS
définie par la théorie de la déformation présente une forme et position
en bon accord avec 1'expérience alors que la théorie de 1'écoulement

conduit 3 des résultats trop élevés.

Les figures B3/5a et b présentent les résultats obtenus dans le
cas de 1'alliage léger 3003 avant (fig.B3/5a) et aprés correction
(fig. B3/ ) de la définition de la limite de formage. L'accord entre
la forme et la position de la CLFS expérimentale et théorique définie

par la théorie de la déformation est trés bon.

Dans le domaine du rétreint les calculs présentent moins d'intérét
car les prévisions théoriques se regroupent et ont toujours en assez
bon accord avec 1'expérience. Dans le cas de la traction uniaxiale, la
prévision du niveau théorique de la CLFS dans le cas de 1'alliage 3003
est présentée sur la figure B3/6. Le calcul a &té mené en cherchant
1'angle w d'inclinaison de la bande de défaut initiale qui conduit au
minimum de la limite de formage. La figure B3/7 présente l'influence
de 1'orientation initiale w de la bande de défaut sur la limite de

formage dans le cas de la fonction endommagement déterminée pour
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fig.B3/4 Comparaison entre les CLFS théorique et expéri-

mentale aprés correction des effets de gradients
de déformation dans le cas d'un acier doux - en-

dommagement par décohésion.
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fig.B3/5 Comparaison entre les CLFS théorique et expérimen-
tale pour un alliage d'aluminium 3003 :
a- avant correction des effets de gradient de
déformation,
b~ aprés correction

Endommagement par fragmentation.
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fig.B3/6 Points obtenus en traction uniaxiale dans le

cas de 1'alliage 3003.
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fig.B3/7 Influence de 1'angle initial de localisation

de 1'écoulement sur le niveau de la CLFS dans
le cas de 1'endommagement par fragmentation

pour trois fonctions endommagement correspon-—
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dant 3 trois épaisseurs initiales du matériau :

eo = 1,2, 0.8 et 0.4 mm.
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fig.B3/8 Effet expérimental de 1'épaisseur sur le niveau
de la CLFS dans le cas :
= d'un acier doux (a),
- de 1'alliage 3003 (b).
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1'alliage considéré. La figure B3/7 fait apparaitre une influence
de 1'épaisseur initiale du matériau sur le niveau de la limite de
formage, comme attendu, mais aussi une influence sur 1l'angle de

localisation de 1'écoulement.

B.3.3 EFFET DE L'EPAISSEUR SUR LA CLFS

I1 a été présenté expérimentalement au chapitre A.1(§8 A.1.3)
que 1'épaisseur du matériau a une influence sur le niveau de la CLFS.
Cette influence se manifeste différemment dans le cas de l'acier étudié

et dans le cas de 1'alliage léger 3003 (fig. B3/8a et b).

Lors de la détermination de la fonction endommagement, il a é&té
mis en évidence une influence de 1'épaisseur de la t3le sur les valeurs
de cette fonction par 1l'intermédiaire du coefficient v,= %%. Une
détermination de la fonction endommagement correspondant a différentes
épaisseurs initiales du matériau permet de déterminer théoriquement
1'influence de 1'épaisseur sur la CLFS. Les figures B3/9a et b pré-
sentent les résultats obtenus en portant la déformation dans 1'épais-
seur -eg = +(ey+ep) caractéristique du niveau de la CLFS en fonction de
1'épaisseur initiale de la tdle formée pour le cas d'un endommagement
par décohésion (fig. B3/9a) et par fragmentation (fig. B3/9b). L'accord
est dans les deux cas trés bon. Ce résultat permet de proposer le
type d'endommagement comme étant 1'un des facteurs déterminant du type

d'influence de 1'épaisseur sur la CLFS.

L'approche par 1'endommagement est actuellement l'une des seules
permettant d'expliquer 1'effet de 1'épaisseur sur la CLFS et surtout

de séparer les deux types d'effets observés.

B.3.4 EFFET DU RAYON DE COURBURE

Au chapitre A.1 il a &té présenté que le niveau des CLFS obtenu
par des essais de gonflements hydrauliques dans des matrices de dif-

férents diamétres est différent.
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fig.B3/9a Comparaison entre les prédictions expérimentale
et théorique de 1l'effet d'épaisseur sur la CLFS :

- acier doux - endommagement par décohésion.
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fig.B3/9b Comparaison entre les prédictions expérimentale
et théorique de l'effet d'épaisseur sur la CLFS :

- alliage 3003 - endommagement par fragmentation.
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fig.B3/10 Influence expérimentale de 1'effet du
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V6




249

-

Le diamétre de matrice le plus petit conduit & la CLFS la plus &levée

comme il est rappelé sur la figure B3/10.

Une premiére interprétation est de penser que les gradients de
déformation sont plus pronconcés dans le cas des petits diamétres
de matrices, bien que la limite de formage théorique soit identique
pour les deux matériaux. La figure B3/11 illustre cette hypothése ou
les points T sont au méme niveau mais ol les points E caractéristiques
de la CLFS apparaissent différents, mais 1'écart est i l'opposé de
celui attendu, la CLFS &tant la plus &€levée pour les plus forts rayons
de courbure. Le rayon de courbure n'ayant pas dans notre cas d'influ-
ence significative sur 1'état des contraintes, une autre hypothése de
mécanisme peut €tre avancée : celle de 1'endommagement. En effet, la
surface sollicitée de maniére quasi homogéne au pdle de 1'échantillon
est beaucoup plus importante dans le cas des forts rayons de courbure.
Si 1'on considére qu'un certain nombre constant de sites de défaut est
nécessaire pour que le processus de striction soit initié sur ces
défauts, la probabilité d'existence de ce défaut D, est d'autant plus
grande que la surface considérée est faible, c'est-id-dire que le rayon
matrice est petit. La figure B3/12 illustre ce point ol l'on remarque
que le défaut E. est plus important (D. plus faible) dans le cas des
plus faibles rayons de courbure. La CLFS obtenue sera donc plus élevée
en accord qualitatif avec 1'expérience. Une autre formulation du phéno-
méne d'endommagement décrit est de constater qu'un défaut trés important
qui est donc trés peu présent dans le matériau a d'autant plus de chance
d'interagir avec un de ses défauts homologues que la surface considérée

est grande.

En choisissant la probabilité seuil d'existence du défaut criti-
que inversement proportionnelle & la surface sollicitée, et en estimant
le rayon de la surface sollicitée de maniére homogéne proportionnel

au rayon matrice, la probabilité de seuil devient :

nr_ 2 T mat, 2
Pe(E) = Por9— = po(C225)
mat
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X(mm)

fig.B3/11

Effet des gradients de déformation pour un
grand diamétre de matrice (a) et un petit
diamétre (b).
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fig.B3/12 Définition du défaut critique pour différentes
probabilité correspondantes 3 différents

diamétres de matrice.
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fig.B3/13 Comparaison entre les prévisions théoriques

et expérimentales de 1'effet du diamdtre

de la matrice sur le niveau de la CLFS.
(Théorie de la déformation)
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P, est la probabilité seuil choisie pour le rayon r, de matrice.

s calculs ayant conduit 3 de bons résultats en choisissant une
obabilité P, = 1074 dans le cas d'une CLFS définie 2 partir de
nflement hydraulique en matrice de diamétre 300 mm nous retiendrons

ur forme numérique d la probabilité de seuil :

Pe(t) = 1074 (222

défaut £ correspondant est présenté sur la figure B3/12. L‘'applica-
on de cette condition 3 la déformation d'un matériau endommagé conduit
une courbe d'évolution du défaut critique qui dépend du diamétre de
matrice d'encastrement, le défaut D, est d'autant plus faible que
matrice présénte un diamétre d'encastrement plus petit. Les résultats
calcul d'instabilité sont présentés sur la figure B3/13. On remarque
e les variatioms prévues sont en accord qualitatif avec l'expérienée,
forme de 1'&volution est respectée. Le niveau est différent car il
est pas tenu compte de la correction due aux gradients de déformations
i se développent différemment dans chacun des cas. L3 encore apparait
nécessité d'une &tude du dévéloppement de ces gradients de déforma-
ons sous diverses conditions de sollicitations en fonction des para-

tres rhéologiques du matériau et de la répartition de 1'endommagement.

B.3.5 EFFET DU CHEMIN DE DEFORMATION SUR LA FORME ET LE
NIVEAU DE LA CLFS

I1 a été présenté (5A.1.5) que la CLFS déterminée en chemins de
formations linéaires n'est pas applicable aux cas de chargement plus
plexes. En particulier une séquence traction-expansion conduit & un
int situé au-dessus de la CLFS alors qu'une séquence expansion-trac-
n conduit 3 un point ‘situé en—-dessous de la CLFS. fl n'existe pas,
otre connaissance, de calculsd’'instabilité publiés rendant compte

cet effet.

I1 serait tentant dans une premiére approche de considérer le
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(1) O
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€2

fig.B3/14 Influence qualitative de 1'effet d'un
chemin complexe de déformation sur le niveau

de la CLFS.
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- emier chemin de déformation (fig. B3/14) comme n'introduisant qu'un
brme de prédéformation €o dans la loi de comportement qui se trans-

brme donc de la forme initiale :

n
o = Ke
e e

la forme ¢ ©

n
e K(ee+eo)

rant le deuxiéme chemin linéaire. ¢, représente la déformation

uivalente développée suivant le premier chemin. Le calcul d'insta-

1ité peut donc &tre mené normalement suivant le deuxiéme chemin

néaire en prenant en compte le coefficient d'écrouissage instantané :

un matériau d'écrouissage nul présente un niveau non nul de la CLFS
expansion, ce résultat a pour conséquence que, aussi grande que
isse étre la prédéformation e,, la déformation 3 l'instabilité ne

ra jamais nulle au cours du deuxiéme chemin, dans le cas d'une ex-
nsion équibiaxée elle sera au minimum de eT=O.167. Ce résultat est en
ntradiction avec 1'expérience et le bon sens car lorsqu'un matériau

t sollicité jusqu'a une déformation voisine de celle de l'instabilité,

apparait impossible d'imaginer un chemin de déformation différent

i permettrait de produire de manidre stable de grandes déformations
pplémentaires.

Le probléme doit donc étre considéré de maniére plus complexe.
est toutefois 3 noter que l'effet de la premiére déformation est en
rticulier de diminuer les possibilités d'écrouissage ultérieures du
tériau. Cet effet est grave pour une déformation ultérieure en
action simple oli le niveau de la CLFS varie dans de grandes propor-
ons avec le coefficient d'écrouissage jusqu'ad atteindre un niveau
1 pour un coefficient d'écrouissage nul, alors que dans le cas de
xpansion &quibiaxée, le niveau varie dans de moindres proportions

ne descend jamais jusqu'a une valeur nulle. Cette considération
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purement qualitative laisse pressentir qu'un calcul d'instabilité
devrait pouvoir rendre compte de l'effet du chemin sur le niveau de
la CLFs.

Un autre point i considérer est 1'endommagement développé au cc
de la séquence de déformation. Comme il a &té montré précédemment,
l'effet de 1'endommagement est d'abaisser la valeur de la déformati
1'apparition de 1'instabilita par rapport au cas du matériau homogéy
Comme nous venons de le mettre en évidence, nous ne connaissons pas
niveau de la CLFS en chemins complexes pour un matériau homogéne,

néanmoins, nous pouvons analyser qualitativement les effets de 1'end

magement. Dans le cas de la fragmentation, 1'endommagement dépend
Peu du chemin de déformation et aucune indication n'est donnée quant]
d la position de la CLFS en chemins complexes. Par contre,dans le d
de la décohésion, 1'expansion équibiaxée provoquant un taux d'endom
gement trés élevé sera trés néfaste aux déformations ultérieures, al
que la traction ne développant que trés peu d'endommagement sera pPIrd
pice aux déformations suivantes. Cette considération qualitative

Prévoit des effets allant dans le méme sens que 1'expérience {(fig.B3

L'étude des chemins de déformations compléxes esgt tras important
puisque, industriellement, toutes les séquences de mise en forme d'u
Piéce ne sont que des suites de chemins de déformations complexes en
général non linéaires. Cette étude est trés ouverte car actuellemen
les théories de 1'instabilité ne sont pas applicables directement, I,
lois de comportement et les lois d'endommagement sont trés mal conny
Les effets qualitatifs présentés semblent aller dans le sens de 1'ex

rience et sont, i ce titre, encourageants.

B.3.6 BILAN DES CALCULS PREDICTIFS DES CLFS

Les calculs de détermination de 1la CLFS menés dans le cadre de
deux théories de la plasticité font apparaitre la théorie de la daf
mation comme décrivant le mieux 1'expérience. Bien que cette théori

soit 3 de nombreux titres critiquable, elle semble bien présenter u
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tape dans la bonne ‘direction pour la description des phé&noménes
'instabilité plastique. Elle a de plus l'avantage de rendre compte

u changement de forme de la CLFS lorsque le coefficient d'é&crouissage

ugmente.

Ces calculs doivent tenir compte de 1'&crouissage du matériau
éterminé pour chaque chemin de déformation et des évolutions de

'anisotropie différente pour chaque chemin.

Enfin la définition thHéorique de la CLFS doit €étre en accord avec

a définition expérimentale.

Ces conditions réunies dans un calcul d'instabilité tenant compte
e 1'endommagement permet de bien décrire la position et la forme de

a CLFS expérimentale.

De plus, 1'endommagement permet d'expliquer et de prévoir l'effet
e 1'épaisseur sur la courbe limite de formage et d'associer au type

'endommagement le type d'effet observé.

L'influence du rayon de courbure de la piéce sollicitée sur le

iveau de la CLFS est aussi interprétée en terme d'endommagement.

Ces résultats tré&s importants renforcent le modéle proposé car

'est le seul actuellement permettant de rendre compte de ces phénoménes.

Cette étude ne représente qu'une &tape qui doit @tre suivie par des

nalyses en chemins de déformations complexes.
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30um

fig.C1/1 Faciés de rupture d'un acier doux d'emboutis-

sage sollicité en déformation équibiaxée.
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Analyse theorique
* des CLFR

1. PRESENTATION

La courbe limite de formage & rupture intrinséque obtenue par les
‘thodes décrites au chapitre A présente des formes différentes
ivant les matériaux (§A.1.6). La rupture présente toujours un faciés

rupture ductile (fig.Cl/1) pour les matériaux courants d'emboutissage.

étude théorique des CLFR est donc une &étude de rupture ductile sous
ntraintes biaxiales. Le probléme est encore compliqué par le fait
e le chemin de déformation n'est pas linéaire, la partie de la défor-
tion post-striction s'effectuant sensiblement en déformation plane

ns la striction (fig.C1/2).

Les critéres de ruptures peuvent se séparer en deux grandes

asses

Les critéres de ruptures macroscopiques fondés sur une relation entre
s variables macroscopiques 3 rupture (&nergie, contrainte, déformation,

riable mécanique d'endommagement,...),

Les critéres de ruptures microscopiques fondés sur une modélisation
ysique de la phase de coalescence de 1'endommagement conduisant 3 la

pture ductile.

Notre démarche est de bénéficier de la description physique obtenue
1'endommagement pour &tablir un critére de rupture microscopique.
rés avoir introduit et discuté les deux principaux critéres macros-
piques, la description de notre modéle sera menée en montrant les

militudes entre les résultats obtenus par les différentes approches.
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€1

CLFR

fig.C1/2 Modélisation des trajets de déformation

jusqu'a la rupture.

€2
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C.2. CRITERES MACROSCOPIQUES

Deux principaux critéres macroscopiques retiendront notre atten-—
tion. Le critére de Latham et Cockroft 117 trés utilisé et le critére
d'Oyane £§,§7 plus récent. Quelques autres critéres ont &té proposés
12,5,97 applicables en &tats de contraintes biaxées mais dont les

prévisions théoriques sont trop optimistes par rapport 3 la réalité.

C.2.1 CRITERE DE LATHAM ET COCKROFT

Le critére de Latham et Cockroft s'écrit sous la forme /1/ :

£

e
fce c—Il-clae =C
o

o]

ou €of est la déformation équivalente 3 rupture, 0] la plus grande des
contraintes principales appliquées et C une constante du matériau 3

identifier expérimentalement.

/%/ Un chemin de déformation lindaire est caractérisé par la relation :

|
V1-a+a?

01 ..
UE
en utilisant la loi de comportement du matériau, le critére peut se

mettre sous la forme :

Eef n
/' __EEB__.dEE = @
o VT-a+a?

ce qui peut se séparer en deux intégrales correspondant i chacune des

branches linéaires du chemin de déformation :

Ees " Eef
C = e /’ Een dey + —mm—— €e deg
/I—a1+az ph Vl-a2+a§ e
es
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€1

0.2

Filgs G /3

01

0.2

03

.82

Prévision comparée de la CLFR par les critéres

de

: Latham et Cockroft, et Oyane.

Latham et Cockroft

Oyane

"

n(p)
n=Cte
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En intégrant et en tenant compte du fait que le deuxiéme chemin

est en déformation plane (0p=0) on obtient :

1
; n+l
Ep 2
€ =§(n+l) IE(._ HS-H ) I = B
f n v 1-ata‘ V3

Ce calcul suppose bien sir connue la CLFS. Il est alors intéres-
sant de connaitre la différence de niveau entre les deux courbes données
par la différence dans les déformations principales €; & striction et

rupture :
Aey = ejg-€3g4
or en déformation plane :
/3
bep = 5 (eeg~Ceg)
€es étant donné par la relation établie précédemment, o, est donné

simplement par le niveau de la CLFS.

I1 est 3 remarquer que pour un premier chemin en déformation

plane la relation devient simplement :

_ o=
Bog = !§3'(n+1)['102]n+1

ce qui est le cas le plus simple pour identifier la constante C.

La figure C1/3 représente un calcul de la CLFR a partir d'une

CLFS schématisée pour une valeur de la constante % gégale 3 0.7 et pour

deux cas de rhéologie : '

- n = cte = 0.2 quel que soit le chemin,

it

- n 0.2 dans le domaine du rétreint et n varie linéairement

de 0.2 3 0.4 dans le domaine de 1'expansion.

La CLFR obtenue est sensiblement linéaire de pente différente
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suivant les deux cas.

rhéologie du matériau est la méme dans 1'étape post-striction en

déformation plane

C.2.2 CRITERE DE OYANE

Ce calcul est effectué en considérant que la

que dans le premier chemin linéaire.

Le critére d

Il

i
§(l+/

en tenant compte

peut écrire /*/

o1to0 _  (l+4a)
O’m= 132~01 3
et gm=._._.]ﬁ_____
% 3/T=g+aZ
d'ol l'expression du critére :
eg th
[ (1+%A__ligl_____)d5e + j ('v; ___JJEEL_._)dee =21
o} 3 i-a;+a? € " 3W1-az+az?

densité relative du matériau au cours de la déformat

'Oyane s'écrit sous la forme [_2,37

| ro

dey,

r:..[:_

Y
l—y)

il

=lny déformation volumique du matériau,

-+

comme précédemment des deux chemins lindaires, on
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Le deuxiéme chemin étant en déformation plane, on obtient

finalement :

i+ o 3\ | ’
)€es + (1 == ,F__(____F_Ees) = b

3v 1-a+o

it

Si 1'on s'intéresse 3 la différence entre la CLFS et la CLFR,

on a

Aeq

|
[g]
—
|
M
et
w
|
5]
—~
m
]
H
(:
]
2]
~

f.\El 5 L "TE‘“
2(1+=)
\ d

en identifiant les constantes d et b sur le niveau de la CLFR en dé-
formation plane et en traction simple (£ig.C1/3) déterminée par le
critdre de Latham et Cockroft, on peut mesurer 1'écart obtenu en dé-
formation biaxiale symétrique pour les deux théories. Comme nous
pouvons le constater le critére d'Oyane est, sur ce cas d'identifica-
tion des paramétreg, plus pessimiste en déformation biaxiale symétrique
que le critére de Latham et Cockroft. Le fait d'avoir deux paramétres
3 identifier au lieu d'un permet, d'une part d'ajuster le niveau de la
CLFR, comme dans le critére de Latham et Cockroft avec la condition
supplémentaire que le param&tre du crit@re d'Oyane peut étre relié

i 1'endommagement, et d'autre part d'ajuster la pente de la courbe

ce qui n'est pas faisable avec le critére de Latham et Cockroft.

C.2.3 AUTRES CRITERES

D'autres critdres peuvent &tre utilisés basés sur des relationms
entre les paramdtres macroscopiques (om,oe,eef...etc)[d,gl qui donnent
es résultats divers et en général non convaincants. Un type de critére

;imple est aussi utilisé qui consiste & &crire que 1'endommagement,
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fig.Cl/4 Mise en évidence du processus de coalescence

par observation du faciés de rupture.
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défini comme une variable mécanique, atteint une valeur critique &

rupture 17,§7 :

ou encore que la déformation dans 1'épaisseur i rupture est une cons-—

tante du matériau : e3¢ = cte /9/.

C.3. CRITERES HICROSCOPIQUES

Les critéres microscopiques sont fondés sur des modéles cherchant
i décrire la coalescence des cavités. De ces modéles, peu sont utili-
sables dans le cas d'états de contraintes biaxiales. Certains tiennent
compte de la répartition non uniforme des contraintes entre les cavités
1797, mais ne sont applicables qu'au cas de la traction plane (p=0). Un
autre critére suppose une coalescence par rupture de type fragile entre
1és cavités [T17 mais les ténacité@s nécessaires pour identifier le

modéle aux résultats expérimentaux sont en général irréalistes.

Notre démarche est de partir des deux grands types d'endommagement
étudiés et de modéliser leur coalescence. Les lois de croissance de

1 'endommagement ont été déterminées sous la forme :

v
€i = Bjeq
LLes Bj étant différents dans les deux cas d'endommagement.

Les deux types trés différents de croissance nous ont conduits

3 faire 1'hypothése de deux mécanismes différents de coalescence.

C.3.1 MODELE DE COALESCENCE DE L'ENDOMMAGEMENT DE DECOHE-
STON /¥/

Dans le cas.de 1'endommagement par décohé&sion, la rupture présente
un faciés ductile oli 1'on remarque des cupules trés importantes. La

figure C1/4 montre,d un grand facteur de grandissement, une zone du
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‘\T 5um

fig.C1/5 Coalescence des cavités le long de 1'axe de
traction dans un cuivre Cu/aj sollicité en

traction uniaxiale.
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faciés de rupture oid la coalescence entre deux cavités par rupture

du pédoncule de séparation est bien mise en évidence. Un polissage de
la zone de rupture permet des observations @ une déformation immédia-
tement inférieure 3 celle de la rupture et donc l'observation du
processus de coalescence. Les analyses montrent des cavités importantes
dont la premiére phase de coalescence intervient en général paralléle-
ment 3 la direction de plus grande déformation 1727. La figure C1/5

est un exemple typique de ce cas ol la coalescence est intervenue paral-
lélement 3 l'axe de traction, la rupture macroscopique se produisant
évidemment normalement 3 cette direction. Compte-tenu des observa-
tions permettant de constater un fort grossissement des cavités jusqu'a
ce que leur proximité devienne dangereuse au point d'entrainer la rup-—
ture, un modéle géométrique de coalescence a &été retenu qui consiste

5 écrire que la coalescence a lieu lorsque la distance entre

cavités atteint une valeur critique (fig.C1/6) :

1 = ar;

oi 1, est 1'espacement dans la direction i et rj le rayon de la cavité

dans cette méme direction.

Une coalescence parfaitement ductile obtenue par contact des cavi-
tés se caractérise par une valeur de o égale a 2. Il est a& noter que
ce critére doit @tre réalisé sur 1l'une des trois directions pour que la

coalescence intervienne.

La phase de rupture intervenant dans la zone de maximum concentra-
tion en cavitd déterminée pour le modéle de mise en striction, il est
nécessaire d'avoir une image de cette zone. La concentration volumique
en cavités est choisie égale 3 la concentration critique déterminée
par le calcul statistique (§B.2.3). Les cavités sont supposées répar-—
ties uniformément aux sommets d'un réseau octaédrique comme présenté

précédemment (§B.2.4). La dualité entre la concentration volumique
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fig.C1/6 Définition des paramétres pour 1'étude de la

coalescence de 1'endommagement par décohésion.
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déterminée statistiquement et la répartition uniforme des cavités est
imposée par le calcul qui demande une maille réguliére construite a

partir des distances moyennes entre plus proches voisins.

A partir des dimensions initiales de la maille: 15 et de la taille
initiale des cavités : r (£ig.C1/7), connaissant les déformations
ippliquées et le modéle de croissance des cavités, il est possible de
‘hercher pour quelle déformation le critére de coalescence est vérifié.
11 s'avére que pour une maille régulidre le critére est toujours vérifié
|'abord dans la direction | de plus grande déformation principale. Ce
-6sultat conforme 3 certaines observations rapportées précédemment
onduit 3 penser que la rupture procéde tout d'abord par une coalescence,
yarallélement 3 1'axe 1 de plus forte déformation entre quelques cavités
‘onduisant 3 des trous de grand volume qui vont immé&diatement donner
lieu 3 coalescence dans la direction 2 ou 3 normale a la direction 1,
les grosses cavités obtenues conduisant 3 la vérification immédiate du
‘ritére imposé. Un processus trés rapide, quasi instantané a 1'échelle

nacroscopique est donc initié par une coalescence le long de 1l'axe |

¢ plus forte déformation.

Suivant cet axe l'évolution du rayon de la cavité et de la taille

[+ la maille s'écrivent :

o exp [Bl (p)ea

T,
11 = Ly exp gy

A striction la valeur atteinte est donc @

B exp[Bl(p)els]

r]S

[

1]s b exp(els)

étant caractéristique du chemin de déformation imposé avant mise en

triction.

Entre striction et rupture, le chemin est en déformation plane,
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1'amplitude de la différence de niveau entre la CLFS et la CLFR est

donnee par

Ael = Elf_els = X

L'évolution des paramétres géométriques du réseau durant cette

étape sont donc

Iy = Iyg expl:B1(o)x:]
1, = 118 expEﬂ
or By = c+0.64

d'oii la forme compléte de 1'évolution en tenant compte des deux chemins

r] r _exp (c+0.64p)els+c€

1

Il

1 1 exp l:e 1 S+x:l
a rupture le critére est vérifié

11 = Gr]

ce qui s'écrit sous la forme :

%%— = exp[ﬁkc—])+0.64é]els+(c-1);1
o -
ou encore :

1
o R
s ~[(c-1)+0.64ple1g = (c-D)x

ce qui donne finalement :

o1 1o 0.64
* =T o [+ 5= eleis

n écrivant que la déformation est rupture est donnée par :

E1f§ = €1g%X
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et que de plus la déformation dans la direction 2 ne change pas entre

la striction et la rupture, le chemin &tant en déformation plane :

Ezf = €2 % PEIg

1'équation obtenue devient :

1 1 0.64
= — B{0); (L& Tt
€1f = 25 ln[ozro:l c-1 f2f

I1 est remarquable de constater que ce calcul permet d'obtenir
nalytiquement 1'équation de la courbe limite de formage i rupture. P
une valeur constante du coefficient c cette courbe est une droite de

pente p, donnée par :

0.64
c-1

Po = ~

Une telle forme de la CLFR est observée pour la plupart des acie
courants d'emboutissage. La pente expérimentale est en général de
1'ordre de :

+1<-pgy<+1.5

ce qui conduit aux valeurs pour c :

1.43<c<1.64

I1 est montré en annexe 3. que ces valeurs du coefficient ¢ sont
tout 3 fait compatibles avec les valeurs tirées de la théorie de croi
sance des cavités. Notons qu'elles conduisent aux valeurs du coeffi-

cient B :
1.11<By<1.32 en traction simple
2.07<By<2.28 en expansion équibiaxée

Ces valeurs sont des valeurs moyennes du coefficient de concentr

tion de déformation sur tout le domaine de déformation et elles sont
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compatibles avec le cas du cylindre et de la sphére ol 1l'on admet
vénéralement comme valeur pour B; respectivement 1 et 2 en traction

unlaxiale.

La pente de la CLFR théorique n'est donc fonction que du coeffi-
cilent ¢ dépendant de la forme des défauts et de la nature de la matrice,
le niveau de la CLFR est fonction de ce méme coefficient mais surtout
de 1'endommagement initial (ou généré au tout début de la déformation)

et du critére choisi a.

Une valeur approximative du coefficient ¢ peut étre cholisie égale
4 1.5 comnte tenu de 1'encadrement obtenu pour cette valeur, ce qui

permet de calculer le niveau de la CLFR en déformation plane ¢

1 o
Elfo = _I ln 401-’-' 21ln

c~1 f_'l.rO!

pour une valeur expérimentale courante de :

Elfo = 1.5

I1 est possible de déterminer le paramétre o du critére de coales-
cence si 1'on connait la valeur de 1'endommagement initial. Des obser-—
vations présent@es au paragraphe B.2.1 donnent sur les aciers &tudiés

un encadrement de la valeur de 1'endommagement initial :

5 10“4<CVO<2 10-3

11 est nécessaire de connaltre, pour cette valeur globale, le
taux maximum d'endommagement obtenu dans la zone critique é&tudiée. En
reprenant l'analyse du paragraphe B.2.4, nous pouvons estimer le fac-

teur d'augmentation de la concentration en cavité dans cette zome a 7.

La concentration critique en cavités dans la zone étudiée est donc

3.5 1073<c3, <1.4 1072

ws
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e

or
P 4 Yal3
%o = ‘*'3‘“[1?]

d'ol 1l'expression du coefficient de coalescencea :

@ = 1.2(c; )"/3
(o}

ce qui nous permet de déterminer son encadrement :

5<0<8

I1 est souvent plus représentatif d'exprimer ce critére en fonc-
tion de la dimension du pédoncule et du diamétre des cavités :

A; = Bdi = (a-2)r;

d'oli les valeurs extrémes de B :

1.5<B<3

Ces valeurs sont tout & fait compatibles avec les observations
expérimentales rapportées LT3,]§7 ol il est admis que la coalescence
intervient lorsque la dimension du pédoncule atteint 1 3 2 fois le

diamétre de la cavité.

Le critére utilisé par Brown et Embury 1727 consiste & écrire qu

la coalescence intervient lorsque la largeur du pédoncule dans la dir

-

tion 2 est &gale 3 la plus grande dimension de la cavité :

L'application aux cas &tudiés précédemment montre que la vérifi

cation de ce critére conduit a des valeurs du coefficient de coales-

cence retenu ici : o dépendant du chemin de déformation variant dans

limites suivantes :

3<a<5
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Ces valeurs sont légdrement inférieures 3 celles obtenues dans
notre modéle. Une application du critére de Brown et Embury a la
détermination de cartes de rupture a &té menée [T6,IZ7 en supposant
une déformation suivant un seul chemin linéaire. Les résultats par-
tiels présentés se regroupent approximativement autour des lignes théo-

riques.

Le modéle de coalescence construit est compatible, dans les ordres
de egrandeurs des paramétres mis en jeu, avec d'autres modéles existants.
Il a 1l'avantage de donner 1'équation analytique de la courbe limite a

rupture et de rendre compte de la forme linéaire de cette courbe.

Nous retiendrons donc 1'équation de la courbe limite de formage

4 rupture sous la forme :

€1g = —— l!\.|
E1f c—1 org

oli, en 1'absence d'autres indications, nous recommandons pour un

premier calcul les valeurs suivantes pour les paramétres :

c = 1.5
a = 6.0
I Tt jl/3 _
10 ™ i-l -.:—hu.__-_i - 1.34 Cv 1/3
9 3 (Cyox7) | o

ol Cy, est la concentration moyenne en cavités dans 1'état initial ou

immédiatement aprés germination.

11 est a noter que la déformation dans 1'épaisseur & rupture

€35 n'est en général pas constante :

-c = 1 | lq +—|_ 0.64 "
3 T =1 Mar, c-1 | 2f

excepté lorsque c=1.64, la pente de la CLFR étant alors &gale a -1.
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—hi

fig.C1/8 Définition des paramétres pour 1l'étude de la

coalescence de 1'endommagement par fragmentation.
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C.3.2 MODELE DE COALESCENCE DE L'ENDOMMAGEMENT PAR
FRAGMENTATION /*/

A l'inverse de 1'endommagement par décohésion, les cavités ouver-
tes par fissuration restent de dimensions relativement faibles. Tl
parait donc exclu d'obtenir, pour ce cas d'endommagement le méme type
de coalescence que pour le cas de la décohésion. Des observations au
microscope électronique 3 balayage, menées dans des zones immédiatement
voisines de la rupture ne permettent pas de mettre en évidence de larges
cavités /78—207 Le mécanisme de coalescence n'est pas observable et
doit donc etre trés brutal et intervenir alors que les cavités sont
encore elolgnees et de ta111esrelat1vement faibles comparées & celles
obtenues en décohésion. Il a été supposé dans cette étude que la coa-
lescence procéde par une instabilité plastique de la matrice provo-
quant une bande de cisaillement localisée joignant deux cavités. Ce
type de processus de coalescence a été étudié par McClindock [517 a
partir d'une analyse d'instabilit& tenant compte de la géométrie du
réseau. Les calculs développés en annexe 4 conduisent i 1'expression

suivante (fig. C1/8) :

c _ dlnge _ /g ha/hyZ+hy?
Te €q 121

ol h; est la dimension de la cavité et 1j la distance entre cavités

dans la direction i.

La rupture intervient lorsque le taux d'écrouissage développé dans
2 . A Q moen g, T .
le matériau @ Y, atteint la valeur critique Y, définie a chaque 1ins-
tant en fonction des variables géométriques du réseau d' endommagement .
De méme que pour l'analyse du cas de 1'endommagement par décohésion,
les cavitds sont supposées réparties uniformément aux noeuds d'un

réseau octaédrique.

. ] n = .
Pour une loi parabolique : 0g=Ke, le taux d'écrouissage est don-—

né par :
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or la déformation équivalente peut &tre décomposée suivant chacun des

deox chemins linéaires sous la forme :

= A A"ZA-2
€e = €egtbee  avec Aee = 3y Aey = 73 X

en utilisant les notations précédemment introduites.

Le taux d'écrouissage prend donc la forme :

n

e = =" F
Ees 7§X

I1 se pose alors le probléme du coefficient d'écrouissage n en
chemin complexe. Nous supposerons d'aprés 1'étude du paragraphe B.I.
que ce coefficient est constant dans le domaine du rétreint et garde
donc la méme valeur lors du tfajet en déformation plane post-strictio
que ce coefficient peut dépendre du chemin de déformation dans le do-
maine de 1'expansion et que la microstructure développée est suffisam
ment stable pour imposer, durant 1'étape en déformation plane, le mém

coefficient d'écrouissage que pendant le premier chemin de déformatio

La loi de croissance des cavités s'écrit :

hj = hoexp(ze1) = hoexp[c(e) +x)]
hy = hoy
h3 = ho,

L'évolution de la maille est donnée par des &quations analogues au

cas de 1'endommagement par décohésion :

= lgexp(ezg) = lgexp(peg)

N
|

13 = lexp(e3g—x) = loexp[-(lﬂ))els-x]
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: : g heYe e e ;
En introduisant ces expressions dans le définition de Y, il

ient :

c_ /3 hoavhgZexp (2ze1) +ho2”

lozexp(—sls-x)

I () /3n(p)
€ ges+72§x 2 [¢I+p+pzels+xj

11 s'agit donc de déterminer x donné par 1'équation :

.

2v/2 ho3 /hozexp[}c(elsfxlj-*hozg[/(l+p+p2)e]s+x]= 1
102n(p) exp [—(els+x)]

I1 est 3 noter qu'il est, dans ce calcul, nécessaire de connaitre
le niveau de la CLFS pour pouvoir calculer la CLFR , excepté en défor-

mation plane oli 1'équation s'écrit simplement :

§hg3? [ho2exp(2ze1£)+hgoZers _ 1
1s%u® exp(-2ej¢)

La CLFS peut &tre obtenue par l'un des calculs d'instabilité pré-
sentés précédemment, nous la supposerons ici connue. L'équation don-

nant x est alors résolue numériquement.

La figure C1/9 représente la CLFR calculée pour un alliage d'alu-
minium AM1 (3003) déja décrit dont les paramétres caractéristiques

ont été déterminés expérimentalement :

hg = 0.01 hoy = 3
hog = 2 z =4
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fig.C1/9 Comparaison entre la CLFR théorique et expéri-
‘ mentale dans le cas d'un endommagement par

fragmentation.
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le paramétre de la maille est choisi a4 1,= 10, le coefficient

d'écrouissage est pris égal 3 0.2 dans le domaine de rétreint et

variant linéairement de 0.2 3 0.4 dans le domaine de 1'expansion.

I1 est remarquable de constater que la CLFR présente une forme

en cuvette. A l'inverse du cas d'endommagement par décohésion, cette

courbe est fonction de la forme et du niveau de la CLFS et de la rhé-

ologie du matériau. Sur la figure C1/10 est représentée la CLFR qui
serait obtenue dans le cas d'un exposant d'écrouissage constant et
égal 3 0.2 quel que soit le chemin de déformation suivi. La CLFR

perd alors sa forme en cuvette.

Les valeurs introduites pour les paramétres conduisent i une

valeur de la fraction initiale en cavités de :

Ce résultat est tout d fait compatible avec les valeurs expérimen-

tales mesurées.

C. 4. DISCUSSION - CONCLUSIONS /37

Cette étude fait apparaitre le mode d'endommagement comme une

signature de la forme de la courbe limite de formage i rupture :

- La forme linéaire est associée au cas d'endommagement par décohésion.
- La forme en cuvette au cas de 1'endommagement par fragmentation.
- Le niveau de la CLFR est, dans les deux cas, trés influencé par le

taux d'endommagement initial.

Il est & noter que si un matériau présente un exposant d'é&crouis-
sage constant avec le chemin de déformation, la distinction est moins

évidente (fig.Cl/ 10.

Le calcul présenté donne une &quation analytique de la CLFR, dans

le cas de 1'endommagement par décohésion, qui ne dépend ni de la forme
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O1r

fig.C1/10 CLFR théoriques
a - Endommagement par fragmentation, &crou-
issage variant avec le chemin de défor-
mation.
b - Endommagement par fragmentation, &crou-
issage constant.

¢ - Endommagement par décohésion

€2
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ni du niveau de la CLFS, ni de la rhéologie du matériau. A 1'inverse
la CLFR dans le cas de 1'endommagement par fissuration ne peut &étre
déterminée que numériquement et dépend fortement des paramétres énoncés

précédemment.

Dans la plupart des matériaux, la propagation de la rupture est en
général aidée par la présence d'une précipitation plus fine qui pro-
duit des sites d'endommagement relais entre deux cavités plus grosses.
insi la figure Cl1/ 11 présente un facids de rupture sur lequel on re-
arque trés nettement un ensemble de petites cupules entre les trés
;rosses cavités considérées dans cette &tude. Ce phénoméne n'est pas

u tout pris en compte dans cette premiére approche.

Compte-tenu de la forme des CLFR obtenues, il ressort que les
ritéres de Latham et Cockroft et d'Oyane ne semblent applicables
u'au cas de la décohésion. Un rapprochement peut €tre fait entre ces
ritéres, en effet le critére de Latham et Cockroft ne présente
ju'une constante C qui peut €tre identifiée sur le niveau de la CLFR
:n déformation plane. Par comparaison avec le modéle proposé dans ce

ravail il ressort :

—=qn+l
3 C 1 1
€1fo = Z(H+I)Eﬂ et 1“&?3

e coefficient ¢ dépendant de la forme des cavités mais aussi de la
héologie de la matrice, le coefficient C apparait comme une fonction

e 1'endommagement initial du matériau et du critére a de coalescence.

11 est plus difficile d'effectuer un rapprochement simple avec le
ritére d'Oyane mais il est néanmoins remarquable de constater que ce
ritére est i deux paramétres ajustables et que le modéle proposé est
ssi 3 deux paramétres, essentiellement ¢ un facteur de concentration

déformation et a le critére de coalescence ou le terme 1na%3
isque 1'endommagement initial a une valeur fixée par le matériau.

ns le critére d'Oyane un choix arbitraire a été fait sur le rdle
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fig.C1/11 Faciés de rupture mettant en évidence de

grosses et de nombreuses petites cupules.
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es deux paramétres, dans le modéle présenté, ces deux paramétres
sont reliés i un comportement physique du matériau et peuvent donc
etre déterminés expérimentalement avant le calcul et non identifiés
seulement 3 postériori. C'est en quoi un modé&le physique pour dé-
3 - - - [ -
crire les phénoménes est en général plus performant qu'un modéle
mécanique, lorsque toute fois les calculs peuvent €tre menés 3 bien

avec des approximations raisonnables.

‘
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[). Conclusions générales

~ L'un des résultats important de ce travail est de présenter une
modélisation physique relativement compléte de 1'endommagement caracté-

risé par deux mécanismes principaux :

-~ 1'endommagement par décohésion de l'interface entre la particule
et la matrice,

- 1'endommagement par fragmentation de la particule.

-

Les lois de croissance obtenues sont simples 3 utiliser et sont

applicables pour tout chemin de contrainte linéaire biaxé.

La connaissance de ces lois de croissance a permis de proposer un
paramétre statistique physique d'endommagement pouvant €tre introduit
dans des calculs d'instabilité plastique. De plus, l'influence de
1'endommagement sur les valeurs rhéclogiques apparentes mesurées dans un
essai sur un matériau endommagé a &té analysée. Le modéle proposé est
comparé au modéle global mécanique et montre sa coh@rence et ses diver-
gences par rapport i cette approche. Il est en particulier calculé le

comportement intrinséque de la matrice connaissant le comportement appa-

rent et la fonction d'endommagement.

L'introduction du paramétre endommagement dans la prévision des
courbes limites de formage 3 striction a permis d'obtenir un bon accord
entre le théorie et 1'expérience dans la prédiction de la forme et de la
position de la CLFS pour un calcul mené dans le cadre de la théorie de

la déformation.

De plus l'introduction de 1'endommagement permet de prévoir et
d'expliquer 1'influence de 1'épaisseur’de la tdle formée sur le niveau
de la CLFS. Il est montré que chacun des deux types d'endommagement
produit une influence différente de 1'épaisseur sur le niveau de la CLFS

en particulier :
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- pas d'effet en traction uniaxéé, un effet important en déformati

équibiaxée pour 1'endommagement par décohésion,

- un effet sensiblement &gal quel que soit le chemin de déformatio

pour 1'endommagement par fragmentation.

Des phénoménes comme 1'effet du rayon de courbure d'une pidce
formée sur le niveau de la CLFS ou 1'effet de chemins de déformations

complexes est relié au phénoméne d'endommagement.

L'étude du processus de rupture ductile permet d'obtenir une for|
analytique 3 la CLFR d'un matériau présentant un endommagement par
décohésion. La forme lin&aire connue est bien prévue par le modéle

proposé.

Dans le cas de 1'endommagement par fragmentation, un calcul numé
que de la CLFR est mené donnant des résultats en accord avec 1'expéri
et permettant en particulier de relier la forme en cuvette obtenue po

certaines CLFR 3 ce type d'endommagement .

Cette &€tude met en évidence plusieurs lacunes dans les connaiss
ces scientifiques liées au probléme de mise en forme. En particulier
les théories de la plasticité apparalssent incomplétement formulées.
théorie de la déformation semble donner de meilleurs résultats et pou
tant la forme intégrée des relations contraintes-déformations a laque
elle conduit est en opposition avec le comportement expérimental du
matériau. La loi de comportement sous contraintes biaxées est aussi
trés mal formulée par la seule utilisation des deuxidmes invariants d
tenseur des contraintes et des déformations. Ces deux sujets doivent
faire 1'objet d'études extensives et nous commengons, pour notre part

d y travailler.

L'endommagement est bien décrit dans ce travail du point de vue
de croissance et de coalescence en chemins de déformation linéaires.
reste 3 &tudier plus précisément la germination de cet endommagement
a 1'appui des nombreux modéles existants et aussi 1'extension et la

généralisation des lois de croissances aux cas de chemins de déformat




295

non linéaires. Nous ménerons cette &€tude en nous appuyant, comme
nous l'avons fait dans ce travail, sur 1'évolution des variations de

densités.

L'étude du processus de localisation a été mende pour un matériau
da deux zones. Or, il est apparu la nécessité de mener une &tude sur
un matériau continu afin de prévoir le développement des gradients de
éformation. Cette étude sera menée en tenant compte d'une part de la
répartition statistique de 1'endommagement volumique et d'autre part de
la répartition de 1'endommagement de surface non considéré dans ce tra-

ail.

Enfin la poursuite des travaux se fera en étudiant les matériaux
ouveaux, en particulier actuellement les aciers 3 hautes limites
'élasticité, tant du point de vue loi de comprotement que du point de

ue endommagement de volume et de surface.

Ce travail ouvre plusieurs voies de recherches pour la poursuite
de 1'analyse du processus de mise en forme par déformation plastique.
I1 représente une étape mende 3 1'interface entre l'approche métallur-

ique et 1'approche mécanique. Cette position interface est souvent
ifficile et inconfortable 3 assumer mais elle représente une voie

extrémement riche de 1'étude scientifique du comportement des métaux.
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ANNEXE 1.

INFLUENCE EXPERIMENTALE DE CERTAINS PARAMETRES
SUR LA COURBE LIMITE DE FORMAGE A STRICTION

Annexe 1.1 LES MOYENS D'ESSAIS ET LEUR INFLUENCE EXPERIMENTALE

SUR LA CLFS

Différents essais simulatifs permettent de déterminer la CLFS.
‘haque type d'essai permet d'effectuer différents chemins de déforma-
tion linéaires permettant d'établir tout ou partie de la CLFS. Les

)rincipaux essais seront décrits en représentant la partie de la CLFS

\J

hccessible dans 1'espace €1, €5.

1.1.1 Essais de traction.

Ces essais consistent a effectuer, a 1'aide d'une machine de trac-—

ion conventionnelle, des essais sur différentes géométries d'éprouvet-
es (fig.N1/1).

L'éprouvette lisse correspond 3 la traction simple uniaxiale, les
iprouvettes entaillées permettent de se rapprocher de la déformation

ylane, d'autant plus que le rayon a fond d'entaille est plus faible.

I1 est & noter que les éprouvettes entaillées développent de trés
orts gradients de déformation qui rendent difficile les mesures. Une
utre solution est d'employer des éprouvettes larges qui permettent
hussi de se rapprocher de la déformation plane d'autant plus que le
apport largeur sur longueur utile est plus grand (fig.N1/2). Ces
prouvettes présentent au centre une zone de déformation quasi homogéne

suf fisante pour permettre de bonnes mesures et autoriser le préléve-

ient d'échantillons.
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62:0

fig.N1/2 Eprouvette large utilisée pour obtenir

un &état de déformation plane.
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1.1.2 Essais de gonflement hydraulique.

L'essai Jovignot du gonflement hydraulique (fig.N1/3) consiste 3
ppliquer une pression d'huile sous un flan encastré dans une matrice
résentant une ouverture de forme circulaire ou elliptique. La piéce
insi formée est un dbme en forme d'ellipsoide. Cet essai permet de
éterminer la CLFS dans tout le domaine de 1'expansion et compléte
insi 1'essai précédant. Une grande zone de déformation homogéne

xiste au sommet de 1'embouti.

Cet essai est trés pur car il n'existe pas de contact outil piéce
.t seul le comportement du métal est testé de plus, cet essai permet
e déterminer les contraintes appliquées par mesure de 1l'épaisseur e,
le la pression courante p et des rayons de courbure R1 et R2 au som-
et en appliquant les équations suivantes établies & partir de 1'équa-

ion d'équilibre :

e

Ry Ry
_ PR1 Eﬂ
0] =—= |2 -
! 2¢ [ R
gg = _LPR
2e

Dans cette mesure, la plus grande difficulté réside dans la déter-

ination avec précision des rayons de courbure.

.1.3 Essais simulatifs sur presse.

Les essais décrits dans ce pragraphe nécessitent une presse d'em-

youtissage ou, & défaut, une machine de compression.

i) Essai Nakazima /17

‘

Cet essai consiste & emboutir 3 1'aide d'un poingon hémisphérique,

es flans rectangulaires de différentes largeur (fig.N1/4). Le fait de
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fig.N1/3 Essai Jovignot de gonflement hydraulique -

Géométrie des différentes matrices utilisées.
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fig.N1/5 Essai de déformation "In plane stretching".
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faire varier la largeur de ces flans permet de décrire toute la CLF.
Les frottements entre le poincon et la tdle ne permettent pas d'obtenir,
a sec, un état de déformation &quibiaxé. Il est alors ndcessaire d'uti-
liser des combinaisons de lubrifiant solide P.T.F.E. :("teflon") et

liquide (huile mindrale) entre 1l'outil et la piéce.

Cet essai a l'avantage de permettre, a lui seul, de décrire toute
la CLF. 11 simule mieux 1l'emboutissage réel par la présence du contact
outil-piéce, par contre il ne permet pas de distinguer les phénoménes
1iés au comportement du matériau de ceux liés au contact avec frottement

entre le flan et le poingon.

ii) I.P.S. (In Plane Stretching).

Cet essai consiste 3 effectuer un amincissement circulaire ou ellip-
tique de 1'épaisseur de la tdle et de déformer la t3le ainsi amincie a
1'aide d'un poingon hémisphérique en interposant une rondelle de P.T.F.E.
(fig.N1/5). Cet essai permet d'obtenir des chemins de déformation dans
le domaine de 1'expansion par variation de la forme de 1'amincissement.
I1 est surtout surprenant par les résultats obtenus pour la détermina-

tion des CLFS qui sont présentées au paragraphe 1.1.5.

iii) Essai par poincon & fond plat.

Dans cet essai, la t8le est emboutie a 1'aide d'un poingon & fond
plat de forme circulaire ou elliptique. La partie de la tdle en contact
avec le fond du poingon subit une expansion tout en restant plane ce
qui est trés intéressant pour découper dans cette partie des éprouvettes
dans le but d'effectuer des chemins de déformation complexes. La défor-
mation atteinte est en général faible car la rupture intervient par
localisation intense de la déformation au voisinage du rayon de fond
du poingon. Cet essai est donc surtout employé pour la détermination

des CLF en chemin de déformation complexe.
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fig.N1/6 Essai Swift.
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iv) Essais Fukui et Swift /2,37

Ces essais ne permettent que d'effectuer un seul chemin de défor-
| mation. Aussi leur rSle principal n'est pas de contribuer & la déter-
mination de la CLF mais surtout de donner un paramétre représentatif

de la mise en forme du métal.

L'essal Swift consiste 3 emboutir un flan avec un poingon cylin-
drique a fond plat en autorisant le glissement de la t8le sous le serre-
flan (fig.N1/6). L'essai Fukui (ou essai de coupelle conique) consiste
d a emboutir, dans une matrice tronc-conique, un flan circulaire libre

a 1'aide d'une bille (fig.N1/7). La mesure des déformations atteintes

fei73

rupture et de la profondeur de 1'embouti sont deux paramétres repré-

sentatifs des possibilités de mise en forme du métal.

I.1.4 Essais de cisaillement plan.

Un dispositif simple permet de faire tourner 1l'extérieur d'un dis-
que de tdle par rapport a 1l'intérieur fixe (fig.N1/8). Cet essai permet
d'effectuer un cisaillement simple dans 1'épaisseur du matériau, le
chemin de déformation suivi est g€;= -e5(e3=0, p= -1). La CLFS présente
un niveau trés élevé dans cette zone, infini d'aprés la théorie de Hill.
Ce type de sollicitation conduit donc toujours i des déformations

grandes par rapport & celles obtenues en traction uniaxiale.

Par comparaison des déformations entre deux cercles situés sur des
rayons voisins, il est possible de déterminer le coefficient d'écrouis-
sage n d'une loi de comportement 0e=Keen sans mesure du couple appli-
qué [717. La déformation évoluant de zéro A la périphérie fixe 3 sa
valeur extr@me & la périphérie mobile, 1'évolution du coefficient n
peut €tre déterminée pour tout le domaine de déformation accessible avec
une seule &prouvette déformée. De plus, cette évolution peut &tre
déterminée, sur cette seule éprouvette, le long de différentes direc-

tions inclinées par rapport & la direction de laminage.

-~

Ainsi, cet essai trés simple A mettre en oeuvre, permet d'accéder

& de nombreuses informations importantes.
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fig.N1/7 Essai Fukui.
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rotation

fig.N1/8 Essai de cisaillement sur disques de tole.
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fig.N1/9 Effet du systéme de sollicitation et de
1'épaisseur de la tSle sur le niveau de la
CLFS. Trois &paisseurs 1.2mm, O.8mm, O.4mm
d'alliage d'aluminium 3003 ont &té essayées
~ en gonflement hydraulique en matrice de
grand axe :$;=150mm, $=300mm et en essai I.P.S.
en amincissant la t8le de 1.2mm & 0.8mm, de

1.2om 3 O.4mm, de 0.8mm 3 O.4mm.
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1.1.5 Comparaison des CLF.

Les CLFS obtenues 3 l'aide de ces différents essais simulatifs
peuvent &tre comparées. La figure N1/9 présente, pour une méme méthode
de dépouillement (méthode Hecker) les CLFS obtenues par essais Nakazima,
Jovignot, traction entaillée et IPS. Tous ces essais, sauf 1l'essai
[PS, donnent la méme limite de formage, la différence entre cette cour-
be et celle déterminée en IPS est considérable. Le fait de solliciter
le matériau dans une zone amincie conduit 3 un tenseur des contraintes
appliquées dans cette zone probablement trés hétérogéne. Les chemins
de déformation relevés sont d'ailleurs trés différents comme le montre
fa figure N1/10, ol l'on observe une localisation beaucoup plus rapide
de la déformation dans l'essai IPS que dans l'essai Jovignot. Ce

phénoméne reste actuellement inexpliqué.

I1 est 3 noter qu'aucune influence notable n'a été observée sur le
niveau de la CLFR, ainsi, la différence de niveau des CLFS semble &tre
uniquement un probléme de conditions mécaniques (champ de contrainte)

amenant 3 la striction.
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fig.N1/10 Comparaison des chemins de déformation obtenus

en essai Jovignot et en essai I.P.S.
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Annexe .2 INFLUENCE DE L'EPAISSEUR INITIALE DU MATERIAU SUR LA

POSITION DE LA CLFS.

Plusieurs auteurs ont apporté une influence expérimentale de
1'épaisseur de la tdle formée sur la forme et la position de la CLFS.
L'étude de cette influence doit &tre menée, toutes choses égales par
ailleurs. Ce point est important et deux approches principales ont

été retenues :
- un méme lingot de métal laminé jusqu'ad différentes épaisseurs,

- une tdle épaisse usinée de fagon symétrique sur chacun de ses plans

pour en diminuer 1'épaisseur.

lLa premiére méthode a 1'inconvénient que le métal subit des taux
d'écrouissage différents pour différentes épaisseurs et qu'ainsi ses
caractéristiques d'écrouissage et d'anisotropie sont légérement dif-
férentes. Il a &té vérifié que 1'incidence sur le niveau de la CLFS
des variations de ces paramétres pour différentes épaisseurs est
négligeable devant 1l'effet expérimental observé pour des épaisseurs

voisines de 0,5 a 2mm)[§7.

Une tdle laminée n'est pas parfaitement homogéne dans 1'épaisseur.
La deuxidme méthode, procédant par enlévement de matidre, a donc 1l'in-
convénient de faire apparailtre une variation des propriétés de la tdle
avec 1'épaisseur. Il a aussi été vérifié dans ce cas que ce phénoméne

avait une influence négligeable sur le niveau de la CLFS 137.

La figure Ni/11 [57 représente 1'influence de 1'épaisseur observé
pour un acier doux d'emboutissage. On remarque une influence trés
sensible dans le domaine de 1'expansion alors que dans le domaine du
rétreint les courbes se ressérent pour se rejoindrent en traction uni-

axiale.

La figure N1/12 157 présente 1'influence de 1'E&paisseur observée

sur un alliage d'aluminium 3003. On remarque cette fois-ci un effet
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fig.N1/11 Effet expérimental de 1'épaisseur initiale de
la tGle formée sur le niveau de la CLFS pour un

acier doux d'emboutissage.
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fig.N1/12 Effet expérimental de 1'épaisseur initiale de
la tdle formée sur le niveau de la CLFS pour

un alliage d'aluminium 3003.
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CLFg

0 1 2 3 4 5 (emm)

fig.N1/13 1Influence de 1'&paisseur sur le niveau de

la CLFS en déformation plane (CLFO)L§7.
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de 1'épaisseur aussi marqué en rétreint qu'en expansion. Ces deux
types de comportement se rencontrent pour différents métaux, le premier
mode d'influence &tant le plus courant. Il est &tabli dans le texte
(§B.3.3) un calcul prédictif de ces phénoménes en les reliant au mode

d'endommagement présent dans le matériau.

Le niveau de la CLFS en déformation plane (CLF,) est un paramétre
rapide et tr&s simple pour repérer la position de la CLFS. Ce paramétre
utilisé seul est bien sfir trés incomplet car aucune indication n'est
donnée sur la forme de la courbe. La figure N1/13 [77 présente 1'évo-
lution du coefficient CLF, en fonction de 1'épaisseur de la tdle. On
remarque que la valeur de ce paramétre croit avec la déformation, puis
se stabilise pour une épaisseur supérieure 3 environ 4mm. L'effet
d'épaisseur est donc particuliérement sensible pour les tbles minces

(~1mm). C'est le domaine des t8les de carrosserie automobile.

Un travail de synthése bibliographique a &té mené par Deguen [EV
qui a regroupé les résultats expérimentaux obtenus par différents au-
teurs [—S-IQJ ayant tous étudié 1'influence de 1'épaisseur sur la CLFS
a 1'aide de tOles amincies par usinage. La figure N1/14 reprend ces
résultats expérimentaux en portant la déformation dans.l'épaisseur
au niveau de la CLFS en fonction de 1'épaisseur initiale de la tdle e.
Tous ces résultats sont relatifs a des aciers doux d'emboutissage et 1'on
retrouve une influence importante du chemin de déformation sur l'effet

observé :

- quasi nulle en traction uniaxée (p= -0.5),

- trés importante en déformation équibiaxée (p= 1).

Il a été reporté des sens de variations tout a fait analogues pour un

alliage léger AU2G [57.

I1 est donc établi expérimentalement une influence de 1'épaisseur
initiale de la tdle formée sur le niveau de la CLFS. Cette influence

est principalement de deux types :

—~ une influence nulle en traction uniaxiale et augmentant avec la bi-
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fig.N1/14 1Influence de 1'épaisseur, selon différents
auteurs, exprimée par la déformation €3 dans

1'épaisseur au niveau de la CLFS /7/.
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axialité des contraintes (aciers doux),
- un effet quasi uniforme quel que soit le chemin de déformation suivi

(3003).

DISCUSSION :

Certains auteurs LTZ,];? concluent que 1'effet d'épaisseur sur la
CLFS n'existe pas si l'on tient compte de la non-linéarité du chemin
de déformation. Cette non-linéarité est due d'une part i la mise en
striction du matériau mais aussi & 1'évolution de la texture provoquant
une évolution de 1'anisotropie dont les auteurs n'ont pas tenu compte.
Lls proposent de calculer la déformation plastique cumulée, au niveau
de la CLFS, le long du chemin de déformation expérimental et de répartir
ensuite cette déformation cumulée suivant les deux déformations princi-
pales €] et €,. Pour se faire, ils appliquent les relations de Levy-
Mises intégrées en utilisant la pente finale du chemin de déformation.
Ce calcul n'a aucune base théorique et le fait de calculer des défor-
mations principales a partir de la déformation plastique cumulée con-
duit 3 des valeurs n'ayant aucun sens physique. De plus, ce calcul,
effectué a partir de la pente du chemin de déformation au point final,
peut conduire trés facilement a des valeurs tout & fait aberrantes des
déformations obtenues. En l'absence de justifications thé&oriques
rigoufeuses aux calculs menés, nous avons rejetté ce modéle et nous

conclyons 3 un effet réel de 1'épaisseur sur la CLFS.
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ANNEXE 2.

CALCULS D' INSTABILITE PLASTIQUE.

Annexe 2.1 PRINCIPE DU TRAVAIL MAXIMUM /1,27

Au chapitre A.2.3, ce principe est discuté a partir de deux
approches :

- 1la plasticité du monocristal,

- 1les échanges d'énergie au cours de la déformation

plastique.

Dans cette annexe, une troisidme voie globale [T,Z7 est présentée.
in effet, le travail plastique maximum est une propriété é&tablie lors-

).

jue les déformations dérivent d'un potentiel scalaire w(oij

Alors les déformations plastiques s'écrivent :

(o, .)

'.=.__J_. =
delJ anj dA

ot d\” est une constante de proportionalité.

Dans le cas du critére de Von Mises ol le potentiel plastique est

chaisi égal 3 1la fonction de charge :

w(cij) = (011-022)2+(022-033) 2+(033-011P+60122+6023°+60317

3d
lon a alors : ad‘fl = 2(2011‘022-033)
Y ~ 011%022+033
-9 = - N =
ou encore : 5011 6(0c11-0p) oOU . Op 3
‘ol deyp = 6(0p1-om)dr”
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01

a R} d€ij

fig.N2/1 Surface de plasticité du polycristal.

02
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qui s'écrit plus couramment

dey; = SjidA ol S;; est un terme du déviateur des

contraintes
et d'une maniére générale :

deij . SijdA

> .
Fn remarquant que la normale n, dans l'espace (0;,03,03) des contraintes

principales, en un point de la surface de charge a pour composante :

e U
n; = So1

On constate que le vecteur incrément de déformation est porté par la
normale i la surface de charge. Il en résulte le principe du travail

maximum car en effet, le travail plastique s'écrit, dans les axes

principaux :
dW = o1dej+ordegtosdes
> >
ou encore : dW = OP.PQ

-~ -* . + . - el *
ol OP est vecteur contrainte et PQ le vecteur incrément de déformation,

normal 3 la surface de charge au point p (fig.N2/1).

: *
Prenons un point quelconque P sur la surface de charge et cal-

culons :
* * * *
aw™ = op -?b = ¢g; dej+oy degtoz deg
alors : dW—dW* = 6?.?5 = 6@‘.?6
> au-aw* = PPp.Re

LLa surface d'écoulement étant convexe, ce produit scalaire est toujours
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positif. Cette propriété est le principe du travail plastique
maximum qui s'énonce :

Pour tout accroissement de déformation plastique, le travail
produit par 1'état réel des contraintes provoquant cette déformation
plastique est supérieur 3 celui produit par tout autre &tat de con-

trainte situé 3 1'int&rieur ou sur la surface de charge.
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nexe 2.2 CALCUL D'INSTABILITE EN THEORIE DE L'ECOULEMENT.

2.1 Matériau homogéne

L'instabilité plastique recherchée est celle correspondant 3 une
riction localisée et non celle correspondant a une striction diffuse

i est donnée par un critére de force appliquée maximum [5,37.

i) Existence d'une striction localisée /57

L'hypothése est faite que la striction se produit 1le long d'une
gne d'extension nulle, inclinée d'un angle 6 par rapport a l'axe de
us grande contrainte principale o3 (fig.N2/2). Le long de cette

rection, l'allongement ne se fait donc qu'au détriment de 1'épaisseur

‘ovoquant la striction.

La mise en striction est donc, dans ce modéle, subordonnée 3 1'exis-

nce d'une direction d'extension nulle :

Ee =0
deg = delc0326+dezsin26 =0

~ . 24 - - del _ _ 1
ou : tg<b =
& desp p

. qui n'est possible que si :

p <O
La localisation de 1'écoulement n'est donc possible que dans le
ymaine du rétreint (p<0).

Pour le cas de la traction uniaxiale, l'angle de localisation est

-ouvé égal

g = Arctg(/i) = 54,7°
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fig.N2/2 Définition des directions de localisation de

1'&coulement dans le plan de la tdle.
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't angle est compatible avec 1'expérience.

Pour le cas de la déformation plane (p=0) 1l'angle 8 est trouvé

val 3 90°, en accord avec 1'expérience.

ii) Condition d'apparition /5/

La striction le long de la direction © se produit 1lorsque 1la

'rce normale 3 cette direction F asse ar son maximum
¥ P

[ ﬂ:d—cuL-{—ﬁ:O
Fw OW S

Au moment précis de la mise en striction, la déformation est encore

iforme, par conséquent

doy, - doy _ doe
o} o g
v 1 N

- long de la direction 6 la déformation est nulle, par conséquent :

ds
s - des

condition de mise en striction devient

do

0 = —£ + dej
Gz
: -2 Trora? = - 2 ge. Yltpto?
remarquant que : deg =73 dey Vi4p+pc = J; degs T+p

obtient finalement

Y /3 1+p

@
: r’l+o+oz
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o

)

fig.N2/3 Modéle de matériau présent:ént une bande de

localisation de 1'écoulement.
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i Y, est le taux d'écrouissage défini par :

Blnoe
Ye = Fine,

Dans le cas d'un matériau de loi de comportement :

n
g =K
e €e

e critére d'instabilité s'écrit simplement :

€y1t€r = 1
e qui représente 1'équation analytique de la CLFS dans le domaine du

étreint.

.2.2 Matériau hétérogéne /6-117.

Comme nous venons de le mettre en évidence, la localisation de

'écoulement pour un matériau homogéne apparait impossible dans ce
iodéle pour les déformations en expansion. Il est alors nécessaire

I'introduire un défaut dans le matériau pour localiser 1'écoulement.

Une hypoth&se simple est de considérer un matériau présentant un

jéefaut géométrique initial modélisé par une bande de sous épaisseur

 nclinée d'un angle ¢ par rapport i la plus petite contrainte principale

Le matériau est supposé avoir une loi de comportement de la forme :

—N-=m
ce = Ke €

i T est la déformation plastique cumulée.

.

défaut introduit est caractérisé par le facteur £ R

e

€37%

€a

§ 1=
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-~

La tdle est soumise 3 un chargement radial caractérisé par :

a a
+
EZE = p = cte et EZZ = u@.
€ 3] 24p

Les axes principaux de contrainte et de déformation sont confondus
dans la zone a et sont repérés par les directions x; et x3. La band
repérée par son orientation §, va tourner au cours de la déformation+

L'angle courant est donné par : I
a |

=~]-.-1
tgy 2 |'|

oi 1; et 1, sont les allongements du matériau dans les directions 1 «

. = e

or ei e ln)\i Ai et 10-

1
a

g . 10 a
d'ol il vient : tgy = — expEal-eg]
1
2

ou encore : tgy = tgwo exp[é?(l-pi]

ol Y, est 1'inclinaison initiale de la bande.

La rotation en cours de déformation est donc donnée par

b= V-,

Les équations d'équilibre peuvent s'écrire :

a b
o =g e
nn a nn b
a b
g e = e

ce qui peut encore se mettre sous la forme :
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T b o a
nt _ nt
b a

ag g
nn nn

ns la zone a de déformation homogéne, un simple changement d'axe

nne

a a 2 a . o
= +
0 = 01 cos‘yY+on sin“yY
a . a
Ott = 01381n2w+02 coszw
a a a, .
= (-oi +0op )sinycosy
nt
a
%nn
est d'autre part possible d'évaluer le terme : 5 en utilisant
équation d'équilibre : “nn
o % e
nn b b
5= = (l—f)exp[&:3 -e3aJ
g e
nn a

1 encore en introduisant la loi de comportement :

a

0nnaloe e " = b a
e = (I-f)E?; [}a exp(e3 -€3 )
o /o € €
nm e -~
a
= %an : (p+2)coszw+(2p+l)sin2w
o /3(1+ptp2) /2

b plus : €3 = = = ——— =

b b .
terme © /o est inconnu.
nn e

définition de la contrainte équivalente permet d'écrire :

2
26 = 20 2420, . 2%-20 o _ _+60c_ 2
e nn t nn

t tt nt
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5 P12 52 )2 2 e ® o2 ]2
ou encore ]l = .. + =t - |22 EE] 4 3 L.
: b b b b b
g (o] o o a
e E'._ e e e

les relations contraintes déformation de la théorie de 1'&coulement

donnent :
deb - B dEb 2Ult)t‘Unnb
tt 2 b
a 3
e
b b b
] de g
d'oli 1'on tire : 2—t:-E = tt, mn
b _b b
o de o]
e e

de o b2 o 22|/
tt _ L |y -3 [lonf  _ 3|_nt

d_b B 4 b b
€ ge Ee

La condition de compatibilité des déformations 3 la limite de la band|
de défaut s'écrit :
a b

dett = dett

a
d
€et

or

.o

delasin2w+dezasin2w
(s

ce qui permet de remplacer dans 1'expression de la contrainte équiva-

b ) b a 7
lente ob /o~ par la valeur en fonction de o /ob, de, et de tirer :
. nt’ e nn’ e 1

e _
b - b o
EIIL! =L 1-B E].? 1/2 - (\Te
b}
O AH dEb

en choisissant la valeur positive de O n°
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avec

~ |5

_ 3(sin?y+pcos?y)?
4(1+p+p2)

B

H= |1+ 2(p—1) sinycosy 2{1/2
(p+2)coszw+(zp+ 1) Sinzw

l'n reportant dans 1'équation d'équilibre on obtient finalement

—1-1/2
1/2 ae7]? aee |
(1-B-G) H|1-B |=% =5
de de

n
= (1-f) F:j exp[CEa+83b_-l
€

_ (p—l)zsinzwcosgg
l+p+p2

G

avec

le calcul de €3b s'effectue en utilisant les relations contrainte

déformation :

b 5 B z .
en remplacant oﬁn/ceb et otE/oe par leur valeur précédemment &tablie

on obtient :
1/2
b 2 a
I
de de de
D = V3 (sin2y+pcosy)

avec
4(1ep+02) /2
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Ce systéme d*équation est ré€solu numériquement pas 3 pas en

utilisant un schéma de Rangé-Kutta 3 l'ordre 4, @ partir d'une orient

tion initiale wo de la bande et en tenant compte 3 chaque pas de calc

de la rotation de celle-ci.

Dans le cas ot wo-o alors la bande ne tourne pas et le systéme

d'équations différentielles se raméne 3 celui obtenu par Marciniak /8
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\nnexe 2.3 CALCUL D'INSTABILITE EN THEORIE DE L'ECOULEMENT POUR
UN MATERTAU HETEROGENE ANISOTROPE /8.

L'anisotropie du matériau est prise en compte en corrigeant le

alcul de la contrainte équivalente sous la forme :

g = a2 (s+r)=-2ra+tr+l 1/2
e 1 r+l

wvec a = 0y/07
°t r=r et s=r,/rgg ol rp et Igy sont les coefficients de Landford
l|éterminés dans une traction uniaxiale effectuée respectivement & 0°

't 90° de la direction de laminage.

Dans le cas d'une bande inclinée d'un angle P, le calcul devient
/ite trés lourd car il est nécessaire de connaitre les valeurs du

oefficient d'anisotropie r(y) pour cette direction.

Le calcul anisotrope est donc mené dans le cas simple oiu la bande
le défaut du matériau hétérogéne fait initialement un angle ¢0=0.
.a bande alors ne tourne pas en cours de déformation et le probléme se

simplifie beaucoup.

Pour un matériau anisotrope les relations de Levy-Mises s'écrivent :

dey - deo _ —deg - dee

(1+r)-ra  o(r+s)-r 1+as  Y1+r/a?(s+r)-2ro+r+l

bt la déformation é&quivalente a pour expression :

1+r

2
——— e + + +r+
e Y(1+r)p2+2prir+s

dE; = dey

_ dep _ r-a(r+s)
e dey ar=(1+r)

fvec
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L'application de ces &quations dans le calcul d'instabilité
conduit au méme systéme d'équation que pour le matériau isotrope
(Annexe 2.2), seules les constantes sont changées de la maniére

suivante :

Aﬂ—.——-—‘]‘—_-—_- B:JLZ__
(r+s) (1+1) (r+s)I
c = J p+l D = _S J
I+r VI T r+s (I+r)I
G=0 H=1
J = r+s+sr I = r+s+2rp+(1+1r)p?
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Annexe 2.4 CALCUL D'INSTABILITE EN THEORIE DE LA DEFORMATION.

i) Matériau homogdéne /6,7, 12/

Le calcul d'instabilité est mené dans le cas d'un chargement prb-
protionnel imposé. Dans ce cas les deux théories de la plasticitd pré-
sentées se rejoignent mais uniquement dans la zone de déformation uni-
forme car dans la zone en striction le chargement change ce qui justifie

une différence dans les résultats obtenus par les deux théories.

| Une instabilité se développe dans le matériau si la déformation

cesse d'@tre homogéne, c'est-a~dire si en deux points a et b du maté-

' riau des vitesses de déformation peuvent tre différentes :

\
€1:=€1i. = Aeij #0

En supposant que la striction se produit en une bande inclinée

d'un angle ¢ (fig.N2/4), le champ de vitesse s'écrit :

a b .
! AV; = Vi --Vi = fi(xlcosw+x251nw) = fi(é)

oi § est la distance normale du point courant au centre de la bande.
3 = _)
En fonction des composantes m;, m, du vecteur normal 3 bande m,
le champ de vitesse s'écrit :
AVi = fi(mjxj)
1'expression de la différence des vitesses de déformation devient :

dg.
Age:. = 1 (g.m,) avec g - —
2 ij i dé

1'instabilité se produira lorsque les fonctions g; ne seront pas simul-

tanément nulles.
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fig.N2/4 Définition des paramétres intervenant dans

le calcul d'instabilité.
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Les équations générales d'équilibre du matériau sont données par
AG A€ 0
m.A0; .+m. 04 .AE =
i%7137 1J 33
o .
avec AG.. = 041.-04.

Exprimée dans les axes principaux du tenseur des contraintes appliquées,

cette expression devient :

"
(@)

mlAG 1 1+m2Ac3 12-m01] (g1m1+g2m2)

0

mpA8,9+m1AG) 9 =m0 5 (g1m +gomp)

Les relations contraintes—déformations s'é@crivent en théorie de la

déformation :
de:. = dAS;.+AdS;
L] 1j 13

ou encore a l'aide des modules sécants E, et tangents E¢ @

o doe E n
E =»€—§ Et=-—,-E-§—=n (0o = Keg )

en remarquant que A = % Lo

dce 1-n + dS
j o, m 13

il vient : 2 Eg deiJ Si.

3

Ces relations permettent, de manidre réciproque, d'exprimer les incré-
ments de contraintes en fonction des déformations et contraintes sous

la forme
2 E - y 2 Et l
doll =§._nt[2_.2__._0_eT.o 2Jd€11+§-.n_[ ._2_0'110'22 dp,)z

2 E I-n 2E 3(]-n) de
dogr = 3 _nr.[ "5‘0—82—011022}81 i 22] 22

E
doyp =2 —nr- deyo
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en reportant dans les &quations d'@quilibre on obtient finalement :

2 E
g1mpmp

wl
—
N
Q| —
o |1
-]
—
ot
"y
+
I
Q
N
N

2 E 31-n 2 ,E. 2 2
*82 (3 —nt[z'goe 0222]m2 + =L m] -oomy| =0

2 2
avec mp+my= 1 et %Z = tgy
1

ce qui s'écrit plus simplement sous la forme :

gia+gyB = 0

g1Y+g28 = O

Ce systéme admet comme solution triviale :

g1 =8 =0

qui correspond au mode de déformation homogéne. .
L'écoulement peut se localiser si une autre solution existe au systén

ce qui ne peut se produire que si le déterminant est nul, soit :

ad-yB =0
Cette équation comporte deux inconnues @

- 1l'angle de localisation ¢ (donnant mj;, mp),

- la déformation 3 laquelle se produit cette localisation (donnant [
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La solution du probléme correspond a l'angle de localisation
conduisant & la plus faible déformation 3 1'instabilité. C'est le

premier mode de bifurcation rencontré.

En déformation biaxée, le systéme se simplifie considérablement car
la premidre bifurcation est toujours obtenue pour : y=0.

LLe systéme devient alors :

2 E 3 1-n 2 _
81|37 [2'5@011_‘011 a2
E
82 5 =0

Le systéme admet pour solution g,=0, ce qui signifie que les déformations
£, dans la striction et 3 l'extérieur restent égales. L'instabilité

n'est donc possible que si g;#0, soit :

2 Epj, 31 oy o o
3 n[z 20e2 01:] g1 0

Cotte expression s'exprime facilement uniquement a 1'aide de la déforma-

tion principale €; sous la forme :

3p2+n(24p)?
2(2+p) (1+p+p2)

€] =

Ce résultat est 1'équation analytique de la CLFS dans le domaine de

1'expansion.

ii) Matériau hétérogeéne /6,77

Le méme moddle de matériau hétérogéne est utilisé que dans le cas

de la théorie de 1'écoulement (fig.N2/5).

La différence entre les deux théories provient principalement de
1'utilisation de la forme intégrée des déformations dans la théorie

de 1a déformation. Il est nécessaire alors d'€tre trés attentif 3 la




356

-

fig.N2/5 Définition des axes initiaux et courants liés a

1'orientation de 1la bande de localisation.
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station de la bande de localisation au cours de la déformation.

Dans les axes uj, up repérés par l'orientation initiale de la bande

> localisation, les coordonnées courantes d'un point sont données par :

uy = Sup®+ymp®

Hp = nuy°+eup®
i (u,°, up®) sont les coordonnées initiales du point.

L'angle 8° entre les axes principaux de contrainte et les axes

1% 12°) est donné par :

|
| 2(Sn+ye)

(62+y2)=(n?+¢2)

tg 26° =

L'angle 8 entre les axes principaux de contrainte et les axes

urants (vy, vp) est donné par :

8 =6°-y

L remarquant que les contraintes sont données par :

20
gy = 3 £ 1n(X12)\2)

€ A, =i
2 Ce 2 - 10
Gop = 5 g 1n()\1)\2 )

L contrainte plane, que de plus, dans la rotation de la bande, les

| longements s'écrivent

| 1/2
A,2 = —[(62+n2+Y2+82)iR]
2

i 1/2
ec R = ﬁ?52+n2)'(Y2+€2i] +4(5Y+ﬂ€)%]
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Les contraintes dans les axes courants (vi,v) peuvent s'écrire
onn = %‘E(°1+°2)+(°1‘02)C°329]
1
Ote ='§[l°1+°2)-(01-02)00826]
1 ;99
ot = 3(01—02)s1n2

de méme que pour le cas de la théorie de 1'é&coulement, les équations

d'équilibre donnent :

b a
at _ %nt
b a
n %mp

il est possible de calculer sin26 :

sin26 m[%ﬂ = 3MY

o a g |
avec M= _Ei. - (p-1) sinycosy ‘
mn (p+2)cos2y+(2p+1)sin?y
J A

et Y = 1n(A1A2)+§ c0s8261n X

ce qui permet d'exprimer 1'&quation d'équilibre précédemment obtenue

pour la théorie de l'écoulement :

g a/Oea o] bn b a-
—Eﬁ———g = (-£)|-%;| exp(e3 -e3 )
Onp/0e Oe

sous la forme :

dgea " (p+2)coszw+(2p+1)sin2¢ _ (1-£) Eeb ! xp (C a) Y
de b 2 1/2 - Ao a| €Xpilee € b |
€ | /3 (1+4p+p2) Ee e
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/3(1+4p)
2(1+p+p?)

vec C = 172

a résolution de cette équation nécessite, a chaque étape du calcul,

a connaissance des paramétres (8,y,n,€).

Dans la zone a, par définition les allongements s'écrivent :

Ala - X} )\za - Xz
o o
‘ X X2

ans les axes (uj,up) cette relation s'écrit :

[}

! a a . a_ . a, .
‘ ¥ (A1 cos?y_+rp 51n2w°)u1°—(A1 -X2 ) siny _cosy up®
i

a a . a . a
up = =17 -2 ) siny _cosy uy°+ (A sin?y +rp cos?y Jup®

La compatibilité des déformations pour u;°=0 donne par identifi-

‘ation

\ Y

-(Ala—kza)sinwocoswo

: a
A1331n2¢°+A2 coszxpo

m
]

e qui permet de calculer i chaque instant y et €e.net § sont obtenues

as 4 pas a partir de 1'équation établie :
- Al &
sin28 In = 3MY
A2l
t de la définition de la déformation &quivalente :

2 2 2 b2
E, ™ 7—3-[(111)\1) +1nA11nA2+(1nA2)]

e calcul numérique nécessite un temps beaucoup plus long que dans le

adre de la théorie de 1'écoulement.
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Dans le cas oli 1'orientation initiale du défaut est nulle

Les équations deviennent simplement :

-12 m n
dee €q e Va5
E—‘—B‘ = (1-£) —a exp(Cee +€3 )
Ee Ee
] b . 1/2 _a
3 - - “plse - —e_
avec b—AIBL.:] DEb
e e

€e

&

E
a-8'72 |1-8 b
Ee _

' 2
et Azﬁ Bz__'?._g__._._._
2 4(1+p+p?)
/3(]+p)
¢ 172
2(1+p+p2)
1/2
w20 _B

442y 12

: ¢°=n

Le calcul est alors plus simple qu'en théorie de 1'&coulement, du fai

méme que 1'équation n'est plus intro-différentielle.
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fig.N3/1 Modéle de matériau contenant une cavité
sphérique et soumis & 1'infini & un champ de

déformation imposé.
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ANNEXE 3.

. MODELE DE CROISSANCE D'UNE CAVITE SPHERIQUE
DANS UNE MATRICE PLASTIQUE /RICE ET TRACEY7®

. LINEARISATION DU MODELE /*/

Annexe 3.1 PRESENTATION GENERALE

Le probldme est de prévoir la croissance d'une cavité sphérique

dans une matrice plastique (fig.N3/1) soumise a 1'infini & :

- des vitesses de déformation : éijm
- un déviateur des contraintes : Sij°°
- une pression hydrostatique superposée : 0%®

La contrainte appliquée est donc donnée par :

0jj® = Sij°°+61j'3°° ol 635 =1

8 (avec i#j) = 0

I1 s'agit de déterminer un champ de vitesses satisfaisant les
conditions aux limites (& 1'infini) et la condition d'incompressibilité

de la matrice, soit :

lo .o.' _,.w
7(Ui,5*403,1) = €ij

et I¢i; = O

* J.R. RICE et D.M. TRACEY. J. Mech. Phys. Solids 17(1969), p 20l.
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Les auteurs établissent un principe variationnel qui indique que
tout champ de vitesse supposé donnera 3 la fonction Q(u ) une valeur

plus élevée que le champ réel (u°). La fonction Q(d4) est définie par
Q(u) = I/] [Sij‘sij“]éijdv‘cij“]] niﬁde
v S

ol V est le volume infini entourant le vide et S la surface de la par

de la cavité.

Le principe variationnel s'écrit :

Q(@)-Q(8°) > 0

Le champ de vitesse se pose sous la forme générale :

. =) (1 . (2 o« (N
uj = €43 Xj+q1u§ )+q2u§ )-+ - +qnu; )

(k)

oli chaque G;  est un champ de vitesse vérifiant 1'incompressibilité
et qui tend vers zéro a 1l'infini pour vérifier les conditions aux

limites.

11 faut chercher une forme de ﬁi Qui minimise la fonction Q(u).

Annexe 3.2. APPLICATION.

3.2.1 Cavité sphérique dans une matrice rigide parfaitement

plastique soumise 3 un champ de tension uniaxiale.

Le champ de vitesse est séparé en trois termes :

- 1le champ a 1'infini,
- un terme révélateur du changement de volume (terme symétrique): u
- un terme révélateur du changement de forme sans variation de volu

(terme déviateur): uiE
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. terme de changement de volume est pris simplement sous la forme :

.

. 3
u;P - E{:&R:l x; d'oi D= ‘-&’—

€ER,

. terme de changement de forme sans changement de volume est le champ
le déplacement, par ailleurs mathématiquement &tabli, permettant de

rasser d'une sphére a un ellipsoide :

‘ .E 1 syt E -1 oyt
0g = —— 2, 0 = A28
‘ R%Zsiny oy Rsiny B8R
E_lo 32 . 2
vec ¥ =3 €RoF(R) sin“ycosy

.a fonction F(R) est a définir et doit vérifier la condition :

1

F(R,)
)ifférentes formes de cette fonction sont essayées :
FIR) = 5[5-3(Ro/R)Z]

F2(R) = 2-(Ro/R)3

F3(R) = 4-3(Ry/R)2

Fy, (R) = 7-9(Ry/R)+3(R,/R)?2

F5(R) = 3(Ry/R)3-2(Ry/R)®

Fg(R) = —;—[13(R0/R)-4(R0/R)n:]

hoisies par rapport i des cas connus :

1, Fo, F3 sont des solutions trouvées pour une inclusion dans une

atrice visqueuse,

4» F5, Fg sont choisies arbitrairement pour &valuer 1l'incidence de la

orme donnée 3 F(R) sur le résultat.
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|
fig.N3/2 Evolution du facteur D caractéristique de la i
vitesse de dilatation volumique de la cavité en

fonction de la triaxialité des contraintes.
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;s différentes formes sont utilis@es pour déterminer les valeurs des
oefficients D et E qui minimisent la fonction Q(d).

Les résultats trouvés sont voisins pour les formes F; & Fy, les

‘ormes Fs5 et Fg conduisant i des résultats absurdes (par exemple ferme-

‘ure du vide dans la direction d'extension). Les figures N3/2 et N3/3

résentent les valeurs de D et (1+E) obtenues.

3.2.2 Champ de contraintes triaxial général.

3.2.2.1 Cas oiu le changement de forme est négligeable

E=0

Le champ de vitesse s'écrit alors :

° 3 oo [ D
3 2 Syt .+ .
a; 813 xJ D u1

.. D R
Le champ @i est choisi sous la forme

. D 2 o e V2 3 3 e

I1 est cherché D qui minimise Q(1):

/30 -
D = C(v) exp 230 pour 9—21.5
T Tg =
U 1, est la limite d'écoulement du matériau en cisaillement. Si le
atériau suit le critére de Von Mises alors : G = /3}0
3611
A
I "III
(0] o0

vec la convention : EI >€II >€III

Cette convention est différente de celle généralement adoptée pour

sont des déformations dans le plan de la tdle

s tOles ol €] et €5
Cette

ec la convention €3>¢y et €3 1la déformation dans 1'épaisseur.

.
.

ifférence conduit aux valeurs suivantes pour v
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1+E
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fig.N3/3 Evolution du facteur 1+E caractéristique du |
changement de forme de la cavité en fonction

du facteur de dilatation volumique D.
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si pe[—O.S,*H] alors €77€1, €717€25 €7117€3

= - 3p
et v 2+p
sip e[—l,-O.S] alors €7€1> €71 €3> €yyyT€2

= 3(+p)

et v
1-p

C(v) est défini par une intégrale mais avec une approximation

neilleure que 0.2%, C(v) peut s'é@crire sous la forme :

C(v) = 0.279+0.004

Dans le cas de fortes pressions imposées négatives, une é&tude analy-

tique conduit & :

D = ~CE&vexp _[v?:“il

o

La solution générale pour tous les cas de charge est choisie
‘omme la somme des deux solutions correspondant aux fortes pressions

burimposées positives ou négatives.
En notant que :
exp(x) = shx+chx

I1 vient la forme finale de D :

D = 0.558 sh /30 +0.008vch /3
210 _210

3.2.2.2 Cas ol le changement de forme n'est pas
négligeable

Les calculs précédents ne sont valides que lorsque la triaxialité

es contraintes est élevée :
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Dans ce cas, par analogie & la traction simple, la valeur de E est
beaucoup plus faible que celle de D. Les essais courants effectués

sur la tdle mince développent une triaxialité variant de :

o0
%— = 1,15 pour la traction équibiaxée (p=1)
o
Ooo
a = 0.58 pour la traction simple (p=-0.5)
o
et o” c o
;—'= (4] pour le cisaillement pur (=0, p=-1)
o

Cette triaxialité est toujours faible et en particulier inférieu
a 1.5, il convient donc de prendre en compte le terme de changement d
forme de la cavité qui peut &tre prépondérant devant le terme de chan

ment de volume.

Par analogie 3 la traction simple et au cas oli la matrice est

élastique (par ailleurs résolu), il est posé :
Bi-cé™e o C = 14

Les valeurs de D et E peuvent &tre identifides sur le cas de la
traction oli 1'on trouve (fig.N3/2, N3/3) pour les valeurs courantes

de la triaxialité :

D=1 pour p=l
D=0.5 pour p=-0.5

Les valeurs de 1+E correspondantes sont de l'ordre de : [

1+E=1.5 3 2

Les auteurs proposent : C=1+E=5/3

Ces valeurs correspondent donc 3 la croissance d'une cavité sphé

rique en milieu non &crouissable.

Le cas de 1'&crouissage est considéré sous la forme extréme d'ur
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écrouissage linéaire (n=1) ol alors le coefficient D est trouvé

- ~

égal a :

-85

HJQ

1® étant la contrainte courante d'écoulement en cisaillement.

Le facteur D apparait environ 2 fois plus faible dans le cas de

1'écrouissage linéaire que dans le cas d'un &écrouissage nul.

Annexe 3.3 LINEARISATION DU MODELE EN CONTRAINTES PLANES /x/.

Le résultat général du modéle est donné par 1'ensemble d'équations

suivant
Ri ® oo .
—_— = o«
R; Ce1 DE
o0
3, 1 8d) =0, D = (0,558 sh[3° -|+0.008vch|i 3”1
21 21
o- o
o0
si n=1, D "ﬁg‘gﬁ
4 T
“3eqg
v = ———— (avec la convention ¢ )
€1 11T I II III
Pt ce[1.5,2]

Dans le cas d'un chargement radial, en introduisant le rapport des

ontraintes principales :
a = 0y/0)

yn peut &écrire :

o _ O1+0 (1+a)
o7 Imislaa & gpee
el 2
¢ T, = ¥ Y1-a+a oy
V3
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L'expression de D prend alors la forme :

D = 0.558 sh|t —*% .0 0ogven |1 1*o
2 /1-a+a? 2 V1-a+a?
qui ne dépend que du chemin de déformation et de charge suivi.
En notant que :

€ = 0 /]+p+p2é1
/3

La relation génétale peut se mettre sous la forme :

Ri _ e:2lc+ JL./]+p+p2 gla D
R: i z.
1 Y3 1

ou encore : eiV = ;% A; (p)

ot eiv représente la déformation de la cavité dans ls direction i,
eim est le champ de déformation imposé aux limite:.,
A; (p) est une constante pour chaque chemin de défc 'mation.

Les coefficients A;(p) peuvent se mettre, avec utre tr&s bcpne

approximation, sous la forme lindaire suivante :

A; = C+0.64(l+p)€1w/€im
ce qui domne : A; = C+0.64(1+p)

Ay = C+0.64(l4;1)

A3 = C-0.64

I1 est remarquable de constater que le coefficient A3 est constaj
quel que soit le chemin de déformation suivi et que, de plus, pour la
valeur recommandée de C=1.66 il est trés voisin de 1. Dans la plupar

des cas nous pourrons donc faire 1'approximation :

v ©
€3 = €3
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La représentation 3 l'aide des coefficients A; fait apparaitre
e discontinuité dans la définition du terme A en déformation plane
»=0). Aussi la représentation suivante est-elle introduite pour
alier ce phénoméne :
v
Ei = Bielw

i €1° est la plus grandé déformation principale imposée aux limites.

Les coefficients B; découlent trés simplement des coefficients A;

t 1'on obtient :

v o
€. = Bjey

i
vec By = Cei“/elm+0.63(l+p)
oit ¢ By = C+0.64 (1+4p)
By, = Cp+0.64(]+p)

By = —(C-0.64) (1+p)

tte forme linéaire approche la forme compléte avec une approximation
billeure que 5% pour le domaine pe[}O.S,E], 1'erreur maximum commise

but atteindre 107 dans le domaine pe[}l,-O.i].

Ces équations de croissance de la cavité permettent de vérifier que
h dilatation volumique ne dépend pas du coefficient ¢, ce qui est
lident par définition puisque ¢ est relié au terme déviateur de chan-

bment de forme sans changement de volume. En effet :

(B1+By+B3) €™

v, Vv, V
€1 tep teg

oill €1v+€2v+€3v 1.92(14p) 1"

11 est de plus vérifié que lors d'une déformation en cisaillement
=1) il n'y a pas accroissement de volume de la cavité ce qui est

rmal d'aprés le modéle car dans cette déformation 0”=0 et v=0.
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Cette forme linéaire a l'avantage tr&s intéressant de pouvoir
étre introduite trés facilement dans les calculs analytiques. Nous

utiliserons donc le modéle de croissance sous la forme :

v ®
€; = Bjey

avec les valeurs précédemment calculées pour les B;.




376

.

fig.N4/1 Modéle de répartition des cavitcs dans le

matériau,
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ANNEXE 4,

COALESCENCE PAR BANDE DE CISAILLEMENT LOCALISEE®

Le matériau est supposé contenir un réseau de cavités présentées

r la figure N4/1.

Si 1'écoulement se localise en une bande fine de cisaillement

ignant les cavités, 1'augmentation de section des trous dans ce cisail-

ment est :
dA_ = 2c¢cdu
v
. ¢ est la dimension des cavités normalement au glissement
du est le déplacement de cisaillement donné par :
du = edy ol e est 1'épaisseur de la bande cisaillée,
dy est la déformation de cisaillement.
La surface des cavités interceptée par le plan de cisaillement est :

2
Av = 7wbc 2/[—a—+l_]
b2

ur une bande inclinée i 45°.

La surface résistante est :

2
‘/ a
Ar = At-AV = /i-lblc—nbc 2/[? +l]

F.A. McCLINTOCK — in "Ductility" - ASM. Metals Park- Ohio
(1967) p.255
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