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I. INTRODUCTION

L 'évaluation des propriétés macroscopiques de milieux hétérogenes
& partir du comportement des constituants constitue une nécessité & la fois
pour 1'élaboration des matériaux nouveaux et leur utilisation rationnelle.
Lorsqu'on se limite aux propfiétés lindaires (élasticité, viscoélasticité,
...), de nombreux modeéles plus ou moins performants ont été proposés par
HERSHEY(l) et KRONER(Z) et ce n'est que récemment que KRUNER(E), par
1'utilisation de méthodes statistiques directes a pu formuler le probléme
linéaire de maniére générale et ainsi restituer les approches antérieures.

Dans le cas de matériaux a comportement non linéaire tel que la
plasticité; le prabléme est doublement complexe. D'une part, la nature méme de
la loi de comportement des constituants élémentaires est compliquée mais, en
plus il est nécessaire de décrire le comportement & une échelle plus fine liée
aux mécanismes physiques de la déformation plastique.

D'autre part, 1'intensité des déformations plastiques est souvent
d'une telle ampleur, que 1la structure du matériau se trouve profondément
modifiée par la déformation plastique.

Ainsi dans le cas de la plasticité a froid des métaux
polycristallins usuels pour lesquels, le glissement plastique
cristallographique constitue 1le mécanisme principal de déformation, la
modification de la structure par la déformation plastique affecte

essentiellement :

a) La densité de dislocations qui évolue de maniére complexe :
- augmentation de la densité moyenne
- répartition non uniforme et anisotrope (formation de
cellules, anisotropie de répartition selon les systéemes
actifs ...)

b) L'orientation cristallographique des grains (moyenne ou locale)
qui est & l'origine des textures cristallographiques.

c) La cohérence intragranulaire : il se faorme f{réquemment  des
hétérogénéités de déformation  a 1'intérieur des grains par
glissement multiple hétérogene.

d) La forme des grains évolue avec la déformation, entrainant la
formation d'une texture morphdlogique.

e) Le développement de contraintes interne associées aux
incompatibilités de la déformation plastique a 1'intérieur des

grains ou de grain a grain.



Enfin pour certains niveaux de déformation plastique, la
localisation de la déformation limite les capacités de mise en forme des
polycristaux.

| Dans ces conditions, il est évident que la modélisation du
comportement‘ élastoplastique des matériaux hétérogenes nécessite un effort

plus conséquent pour la description du comportement de tels matériaux.

Dans ce travail, nous nous limitons essentiellement aux petites
déformations plastiques (de 1l'ordre de 10 %) pour lesquelles différents

(4) (5)

modeles ont été proposés. A c6té des modéles classiques de Taylor et Lin

qui ont été repris sous différents aspects, se sont développées des méthodes

(2)’(6)’(7),(8)’(9)’(10)

self-consistantes qui par leur relative facilité
de mise en oeuvre et leur versatilité, eont permis de traiter quelques
problemes d'élastoplasticité des matériaux hétérogenes en permettant une
meilleure prise en compte d'un certain nombre de paramétres structuraux.

Afin de situer ces méthodes les unes par rapport aux autres et
d'envisager des développements ultérieurs, nous utilisons le formalisme
générél (chapitre (3)) des méthodes statistiques directes pour traiter, en
petiées déformations, 1le probléme du comportement élastoplastique des
polycristaux métalliques aprés avoir rappelé les bases des lois de
comportement du monocristal (chapitre (2)). Le chapitre (4) est consacré au
schéma self-consistant a accommodation plastique que nous utilisons dans la
suite. _

Nous présentons ensuite quelques résultats nouveaux obtenus dans
le cadre du schéma self-consistant & accommodation plastique concernant les
_matériaux biphasés, la réponse des polycristaux en chargement complexe,

1'effet Bauschinger et le chargement cyclique de polycristaux.
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II. LOI DE COMPORTEMENT DU MONOCRISTAL

I1 existe de nombreux mécanismes physiques de déformations
plastiques qui peuvent intervenir simultanément ou séparément en fonction des
conditions du chargement thermomécanique : |

- diffusion de défauts ponctuels
- mouvement de dislocations et glissement plastique
- transformation de phase et transformation martensitique

Dans la plupart des processus de mise en forme, on peut considérer
que le mécanisme prédominant dans le domaine des basses températures est le
glissement plastique cristallographique obéissant & la loi de Schmid et
n'affectant pas 1'élasticité du matériau. C'est ce mécanisme qui sera étudie

ici.

1. GLISSEMENT PLASTIQUE

On peut considérer que 1la vitesse de déformation Ojeij) est

composée d'une partie élastique déij et d'une partie plastique dEE\j telle que

de. . = de¥. + de? . (2.1)
ij ij ij

11 est de méme pour la vitesse de rotation dwij qui s'écrit :

w . dof . + doP. (2.2)
1] 1] 1)

d
ol duﬁj est la vitesse de rotation élastiqué (ou vitesse de rotation du réseau
cristallin) et du?j la vitesse de rotation plastique associée aux glissements
plastiques.

Dans un métal CFC, il existe 12 systemes de glissement possibles
du type {lll} <110> . Dans la configuratioh actuelle du monocristal un nombre
limité de ces systeémes est actif et contribue a 1'écoulement plastique.

o Si 1'on désigne par n? et m? les vecteurs unitaires suivant  la
normale au plan de glissement et dans la direction de glissement pour le

systéme g, on a :

P P _ g g 9 v 2.3
deij + d”ij = é dy= m? N (2.3)

) ’ . . (
La sommation concerne uniquement les systémes actifs, dyJ étanl la

vitesse de glissement sur le systeéme (g).



De 1'équation (2.3), on peut déduire séparément la partie

symétrique :

1.9 .9 .9, .9 9 _5rId 49
> dy (mi n‘j + m\j ni) =& Rij dy (2.4)

et la partie antisymétrique de la partie plastique du gradient de la vitesse :

L 9 (9 a9 - o9 n9 9 449
df . = 22 dy¥d (I nd - md nd) = 257, dy (2.5
lJQZY(lJ Jl)gl.] )

v La déformation plastique par glissement cristallographique
entraine une rotation plastique qui elle-méme induit une rotation élastique a
1l'origine de la formation des textures de déformation et d'un écrouissage

o . (10) ' . (1 ‘ . T
géométrique . Dans ce travail, nous négligerons cet écrouissage géométrique
en utilisant pour la suite un formalisme en petites déformations.

La vitesse de la cission réduite 9 sur le systeme g pour une

vitesse des contrainteS(kﬁj s'écrit alors :

dt9 = RY. do.. (2.6)
CUij i

2. ECROUISSAGE DU MONOCRISTAL

2.1. Formulation classique

On suppose que l'état d'écrouissage ne dépend que de 1'amplitude

du glissement sur les systémes actifs

g _.g
2= Tg (Yl, Yoy e- Yn) : - (2.7)

Nous supposons que l'écrouissage intracristallin est linéaire et
' fs . . . ' agh
caractérisé par une matrice d'éerouissage H, dont les termes H représentent
1'écrouissage sur un systéme de glissement ¢ crée par un glissement sur un

systéme h. On a donc :
dtd = HIN g4 (2.8)

’ dTg représente la vitesse de la cission critique sur le systéme g.



Les équations de comportement pour la partie plastique de 1la

déformation totale s'écrivent alors :

dy' =0 si 0 <R o, <
ij ij c
th =0 si Rh. 0.. = Th
ij Tij c
etkR? . do. . < "9 dyI (2.9)
ij ij
day' >0 si [R7. o, = T
ij ij c
etlr? . do. . = H"9 4y9
ij i

T: étahfwia cission critique actuelle sur le systeme h.
Nous désignons par K 1'inverse de la matrice H (K = H_l) et, nous

supposons que K existe. On a alors :

- g ghgh
degj - g;h RY; KO Ryy doyy | (2.10)
La vitesse de déformation totale s'écrit d'apres (2.10) et (2.1) :
_ 7 r9 Gh gh
deij = (Sijkl + a'h Rij K Ri:l) dokl (2.11)

soit d €= L_l dooudo=L de

S désignant la compliance élastique du monocristal (S = C_l) et L-l
représentant le comportement tangent du monocristal.

L fait intervenir & la fois 1'écrouissage du monocristal (matrice
H), 1l'orientation des systémes de glissement (R) mais également 1'état de
contrainte (Loi de Schmid).

D'apparence simple, L_1 est en fait complexe & cause de la partie

plastique, on a :

1l =s sio<R. 0, <1 h=1,12
ij "ij c
Ll -5 sifR). o, ="
ij Tij c o
h ~ ) | (2.12)
etlrR? . do. . <{§> .
ij “%ij



-1 g ,gh ,h h __h
L ijk1 Sljkl + XR7. K Rkl si Rij ijc Te
(2.13)
et Rh. do. . = th dy
1]

Nous supposons que L_l est inversible et satisfait aux conditions
habituelles de stabilité (L dede20).
| C'est cette formulation de 1'écrouissage du monocristal qui sera
utilisée dans la suite de ce fravail.
Nous présentons maintenant une .autre 'formulation, concernant

(11)

plutdt la viscoplasticité mais pouvant également, selon Asaro étre d'une

grande utilité en plasticité classique.

>2,2. Formulation viscoplastique

Une autre forme possible pour la description de 1'écrouissage

intracristallin a été proposée par Pan et Rice(lz) pour le cas de la
viscoplasticité. Elle part de la relation d'Orowan
dy=p b v (2.14)

qui explicite la dépendance entre la densité de dislocations mobiles (o), leur
vitesse (v), les contraintes et la densité de dislocation sous la forme d'une

loi phéncménologique
dy= da(é)m ' (2.15)

* g décrit la structure interne actuelle (densité de dislocation) qui peut
évoluer avec la déformation. Cette évolution est modélisée par une relation

empirique prise sous la forme linéaire
dg = hdy (2.16)
* T est la cission réduite et da une vitesse de glissement de référence.

La généralisation au cas du glissement plastique multiple consiste

3 écrire (2.15) sous la forme :
dy' = da' (ii)” si T > 0

9 (2.17)

si

11}
o
A
1A
o

dy



ot 1'évolution de lavstructﬁre interne actuelle dépend fortement de la nature
et de la vitesse de glissement sur les différents systemes. Il convient alors,
comme dans le cas de la plasticité classique, de décrire cette évolution par

une matrice H telle que :
dgt = H'Y |dYy | (2.18)

(2.17) et (2.18) constituent alors un systéme d'équations permettant le calcul
des vitesses de glissement sur les systémés en fonction de la cission réduite
et des paramétres actuels g.
La vitesse de déformation plastique d'un monocristal s'écrit dans
ce cas :
h I L R
— R o

d? . = RI" &R .da
ij =i

(2.19)
1] J gm Pa Pq

Dans cette formulation, tous les systémes de glissement sont
actifs et la vitesse de glissement dépend du rapport t/g.

Pour des matériaux peu sensibles & la vitesse, c'est a dire
lorsque m est treés grand (m = 100), on obtient pratiquement les relations de
la plasticité classique décrite en (2.1).

Asaro suggere l'utilisation de cette formulation pour décrire a la
fois la plasticité classique et 1a viscoplasticité du monocristal.

Comme g est fonction de Yy , les relations (2.19) constituent de

fait une variante de la formulation de Norton :
o = Ae" de" (2.20)

habituellement utilisée en rhéologie et en métallurgie.

3., REMARQUE : Formulation non locale de 1'écrouissage du monocristal

La formulation du comportement du monocristal par 1'intermédiaire
d'une matrice d'écrouissage H englobe de nombreux phénoménes physiques dont.
lés rﬁles'éur la plasticité du monocristal sont tout & fait différents.

Parmi les grandeurs physiques, dont le réle est déterminant, il
faut citer, avant tout, la densité de diélocation p dont les effels sont
prédominants.

Mais ceux-ci sont globalement de .nature différente ct on peut

distinguer deux classes de phénoménes.



- Les actions de "contact" intervenant lors de 1'approche d'une

dislocation par une'autre, de leur intéraction attractive ou répulsive,
de leur combinaison partielle, de la séparation de la jonction
formée(lB). ‘

Ces actions dépendent essentiellement de la densité de dislocation, de
la nature des dislocations présentes. Elles sont en fait, prises en
compte dans la matrice d'écrouissage classique représentée par H.

Une deuxieme classe de mécanismes intervient dans 1'écrouissage du
monocristal par les actions & distance pouvant exister du fait d'un
arrangement particulier d'une densité de dislocations donnée créant a
distance des contraintes internes. Bien que nulles en moyenne, ces
contraintes internes contribuent & 1'écrouissage du monocristal mais de
fagon différente que les actions de contact évoquées précédemment. Ces
contraintes internes dépendent a la fois de 1la densité et de
1'arrangement des dislocations. Elles peuvent donc favoriser ou empécher
le franchissement des dislocations obstacles freinant ou accélérant des

actions a distance des dislocations mobiles.

Sans rentrer dans les détails de telle ou telle configuration de

dislocations particuliere, on peut formuler, cette partie de 1'écrouissage, en

partant de la formule de Kroner

(3)

donnant les contraintes internes ( d Oij) :

en fonction de la déformation plastique (d egj) sous la forme

doj (r) =J, Ly (oor') de b (r') dv (2.21)

(r-1t') = 2 (C

) qu (r-?‘), m'p' - (2.22)

Lklrs klmn Cpqrs mr

dépend des constantes élastiques et du Tenseur de Green du milieu étudié :
C : sont les constantes élastiques du milieu supposé homogéne

G : le Tenseur de Green du milieu infini de constantes C

(2.22) signifie antisymétrisation de (2.21).

m m

En utilisant la propriété deEl =L Rkl dy ', 1'accroissement. de

cission sur le systéme n en un point (r), s'écrit :

n

n _ n
dt (r) = Ri

; dOIj-:].(r) = R"

m 1 m 1 1]
& Rklf Li iy (0") 0 (x') dv (2.23)

soit sous forme condensée

dt'(r) = % fv g (r-r'") de(r') dv' .



avec
nm n

, m
B = Rij Lijkl (r-1") Rkl (2.24)

En incluant 1'écrouissage dd aux actions de contact, la forme

générale, non locale, de l'écrouissage du monocristal devient :
dt’ (r) = H™ (r) dY"(x) + [ B™ (r-r') /" (r') dv' (2.25)

Le premier terme décrit couramment 1'écrouissage "positif", et le
second renferme plut6ét la partie cinématique de 1'écrouissage. '

Lorsque la répartition et 1l'arrangement spatial des dislocations
sont connus et stables au cours de la déformation, on peut intégrer (du moins
en principe) 1'équation (2.25) et obtenir, sous forme phénoménologique, la

‘relation :

dt' = H™ dy™ + 8™ gy" ' (2.26)

qui pourra étre utilisée en tant qu'équation de comportement du monocristal.
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IT11. METHODES STATISTIQUES POUR LES MILIEUX HETEROGENES
LE CAS DE LA PLASTICITE CLASSIQUE EN PETITES DEFORMATIONS

Par rapport aux milieux hétérogénes élastiques, le probléme du
comportement élastoplastique des matériaux hétérogénes est plus complexe.

* La loi du comportement élastoplastique du monocristal décrite de maniere
approchée dans la premieére partie, dépend a la fois du trajet de
déformation et de 1'état de contrainte actuel.

* La structure méme du matériau et son hétéfogénéité évoluent avec la
déformation. On peut citer différentes classes de phénomenes qu'il
serait nécessaire de prendre en combte.

On observe une hétérogénéité de la déformation intragranulaire a
1'échelle des cellules de dislocations (~1um) dont la forme, la taille et

(14)

1'orientation dépendent du trajet de déformation . A une échelle plus
grande, & cause du glissement multiple hétérogene, le grain se fragmente en
domaines possédant des combinaisons différentes de systémes de glissement
actifs(la).

Ces phénomenes ne sont pas pris en compte directement, ni dans la
loi de comportement du monocristal, ni dans la description de 1'hétérogénéite
actuelle du polycristal. |

A 1'échelle intergranulaire, la formation d'une texture
cristallographique (liée & 1'orientation des réseaux cristallins) et d'une
texture morphologique (liée a la forme )  modifient notablement
‘1'hétérogénéité initiale du matériau et lui conferent souvent des propriétés
anisotropes. |

A cette méme échelle, on observe la présence de contraintes
internes associées aux incompatibilités plastiques bintergranulaires. C'est
surtout cette deuxiéme classe de phénomenes que nous cherchons 2 modéliser

-pour des polycristaux macroscopiquement homogeénes.

On voit donc que le probléme de la détermination du comportement
macroscopique, en plasticité classique, pour un milieu hétérogene
polycristallin est extrémement complexe et qu'il est indispensable d'effectuer
des hypotheéses simplificatrices.

Par la .suite nous supposons donc :

- que les déformations plastiques et les rotations sont petltes

- que la structure et la texture n'évoluent pas pendant la déformation

- que le polycristal est macroscopiquement homogéne

Les effets que nous cherchons‘ a décrire, concernent alors
essentiellement 1'écrouissage par les contraintes internes, intergranulaires

et 1'écrouissage intracristallin d0 aux dislocations.
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La premidre partie consiste en. une adaptation de 1'équation
intégrale de Dederichs et Zeller(ls) pour le cas de la plasticité et dans la
seconde partie, on montre comment 1l est possible d'obtenir les modules
élastoplastiques tangents pour le polycristal. Nous reprenons les arguments
développés par M. BERVEILLER et A. ZAOUI(Zl). |

Dans la troisiéme partie, on montre quelles sont les différentes
approximations du probléme et on propose une nouvelle méthode pour 1la

plasticité, basée sur 1'approximation de Born de 1'équation intégrale.

1. EQUATION INTEGRALE EN PLASTICITE POUR LES MILIEUX‘HETERUGENES

Nous supposons que le matériau a été transforme de 1'état initial
a 1'état actuel pour une déformation totale ET homogéne & 1'échelle du
polycristal.

A cette déformation est associée une contrainte mascroscopique I,

également uniforme, telle que :

z:% J,o(r) dv (3.1)

el =L [ oeln) v (3.2)

o(r) est le champ de contraintes (en équilibre) dans le polycristal et eT(r)
la déformation totale locale (compatible).

Nous supposons qu'd ce stade nous connaissons les systemes de
glissement potentiellement actifs, les contraintes internes, la forme,
1'orientation des grains et 1'état d'écrouissage des monocristaux.

A un accroissement dZI ou dET, sont associées des variations dg et

d ET, dans toutes les parties du polycristal de fagon que les équations

d'équilibre et de compatibilité soient vérifiées, c'est a dire :

div (o+ do) = 0 g.. .+do.. . =0 3.3
+ do) (%5, ij,j =0 (3.3)

T T, _ T T _
Inc (¢ +de ) =0 Gikm Gjln (Emn + demn),kl =0 (3.4)

. , P T . .
Ces conditions étant vérifiées pour ¢ ete , on doit avoir pour do

le (dO) - O dO. . . - O 3.5
9 ( )
’ .l . £ I] (5-6)

€ est le tenseur permutation.



- 12 -

T

la derniére condition est satisfaite si de dérive d'un
déplacement, c'est a dire :
T 1 T T ,
dsij =5 (dUi’j + de’i) (3.7)

De plus, localement, les contraintes et les déformations sont

reliées par la loi de comportement décrite dans le chapitre (2) :

doij.(r)': L (0 dell (r) | | | (3.8)

pour laquelle il est avantageux d'introduire un milieu fictif et homogéne tel

que :
L(r) = L + &L(r) (3.9)

Lo est alors constant dans tout le milieu.

On a pour les équations d'équilibre :
(L (r) de'. (£)),. = 0 (3.10)
ijkl kl ’j
soit d'apreés (3.9) : :

Lo, T, (L.

T _
Tik1 98, ijk1 9%1)ry = O (3.11)

et d'aprés les symétries usuelles de L, en introduisant le déplacement dUT :

Lo, o+ L.
1

T
k1 9 Y 1; d€p)ry = 0 | (3.12)

jk1

La solution de (3.12) s'obtient naturellement par 1'intermédiaire
[a}
du Tenseur de Green ka (r-t') du milieu infini fictif homogéne de modules | ,
qui donne le déplacement dans la direction k zu point ;, dans 1a direction m
fi = 04y 001"

G est défini par les équations :
0 7! -7T'") - . F S
Lijkl ka,lj (r-r') + Gim §(r-r') = 0 : (3.15)

et les conditions aux limites sur la frontiere du milieu infini.



- 13 -

Si 1l'on choisit le Tenseur G qui donne un déplacement nul a la
frontieére a 1'infini, la solution de (3.12) s'écrit alors :
du'(r) = du' () + [ 6. (e-r') (SL, . .(r') del (r'),. dv'  (3.14)
m m v mi ijkl "kl 'J

gue 1l'on peut intégrer par partie et obtenir, lorsqu'on dérive par rapport a

X et on prend la partie symétrique :

T Te ' ' T '
de  (r) =de (1) +_fv Ionkeg (o-t') GLklpq (r") dqu (r') dv (3.15)

ou
1
Fonkl = = 2 LS n1 * g, mad (3.16)
ou nous avons utilisé les relations
do. . =0
13,]
T _ 1 T T
dsij =3 (dUi,j f de,i) (3.17)

‘doij(r) = Lijkl(r) de ,(r)

kl

De méme pour la partie antisymétrique du gradient du déplacement

total, on a :

T T ° X 1 1 T L] 1
duﬁj(r) = dU)ij + fv Aijkl(r_r ) delmn(r ) de (r') dv (3.18)
avec
1
Assia = = 7 [Bik, 51 7 Bi,i1 ) (3.19)

(3.15) et (3.18) constituent des équations intégrales.
Pour (jeT, il suffit de résoudre (3.15) ; alors que pour dwT,
(3.18) montre 1'existence d'un effet de couplage entre rotation et
déformation.
‘ A partir de (3.15) et (3.8), il est égatement possible de formaler

une équation intégrale pour do sous forme duale :

0 R
- ) -1 1 X ' ' s
doij(r) = o + fv, Fijkl(r-r ) 8L (1) dgmn(r ) dv (5.20)
ou
I' = - Lo -LoTLo

La résolution des équations (3.15), (3.18) et (3.20) permet do
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connaitre directement 1'évolution des grandeurs locales telle que les
contraintes internes, la forme des grains, l'orientation cristallographique et
morphologique des grains. Ces équations sont celles de 1'évolution de 1la
structure lorsque 1'on s'intéresse aux grandes déformations.

Par ailleurs, comme on va le voir dans le paragraphe suivant, ces
équations sont également nécessaires pour calculer le comportement
macroscopique du milieu microhétérogéne et macrohomogene.

Nous nous intéressons par la suite au cas d'un milieu
macrohomogéne soumis & des sollicitations "uniformes" & 1'infini, ce qui

o] a
conduit a des quantités d€T et do constantes.

2. PROPRIETES EFFECTIVES DU POLYCRISTAL

eff . .

Nous cherchons 1le Tenseur L qui couple les accroissements de
contraintes macroscopiques d Zij aux accroissements des déformations
. T . . . .
macroscopiques dEij qui eux-mémes sont reliés aux grandeurs microscopiques par

les relations de moyenne :

- 1

ds ;= 1y doij(r) dv (3.21)
T 1 T

dEij = ij de:lj(r) dv (3.22)

. eff T s
La relation entre L , dx et dE’ s'écrit :

dz _ o off T

157 5 ik 9B (3.23)
Pour le calcul de Leff 3 partir de (3.15), nous introduisons un
Tenseur T_tel que :
N T To
SL(r) de (r) = T(r) de (3.24)
A partir de (3.15) et (3.24), on obtient alors une autre égualion
intégrale concernant le Tenseur T qui s'écrit : ‘
Tijkl(r) = (SLiJ.kl(r) +6Lijkl(r) Iy Teamn(T-rh) 1‘mnpq(r') dv’ (3.29)

D'aprés la relation du comportemeht local :

do(r) =[ LO + 6L(r) ]deT(r)
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et la définition de T(r), on a pour do(r)
° T T (r) de . (3.26)
doy (7)) = Ly g 98 (1) + Tyg (1) dey .

‘La moyenne de dcij(r) sur tout le volume est égale a dI .

En prenant la valeur moyenne de (3.26), on a :

0 1 T 1 To

d%; =Ly v-_fdekl(r) dv + 3 I, Tijkl(r) de’ | ; dv (3.27)

Puisque
T 1 T

g =y Sy deyg v

on a aussi
0 T 1 To
R . ;,fv Tijkl(r) de’|  dv (3.28)

0
Soit dans le cas d'un chargement homogéne pour lequel (deT ) est

constant, en notant T la valeur moyenne volumique de T

o T — To
dZiJ = Lijkl dEkl + Tijkl de Kl (3.29)

avec

Tijka =

< |

fVTijkl(r) dv (3.30)

0
On peut également exprimer deT en fonction de dET en effectuant

la valeur moyenne volumique de

del (r) = de' .. +f T.. (r-r') T, . (r') de'. dv' (3.31)
ij ij v 1jkl klmn mn :
soit
T _ T 1 , , To ,
dEjj = de vy i ' [ " Tijkl(r—r ) Ty ypn(r') dedv dv (3.32)

En appelant D le Tenseur-% [fr(r-r') T(x'), on a alors :

de! . = (1 +D Te
ij ijk1 * Pijka

Kkl (3.33)

) de

ou I désigne le Tenseur unité.
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) 1]
En substituant dans (3.29),'déT par sa valeur déduite de (3.33),

on obtient finalement :

0 T = 1T
4% 5= Ly g * Tija b legan * D1mnd i (3.34)
soit
0 — —_—
eff o e T e (3.35)

Cette relation formelle, déduite des équations intégrales (3.25)
et (3.15), s'apparente aux équations obtenues dans le cas de 1'élastostatique

(15)

établies par Dederichs, Zeller et Kroner. Nous avons repris ici la

démarche de cette méthode en 1'appliquant au cas de la plasticité.
La difficulté centrale dans le calcul de Leff défini par (3.35)
réside en fait dans le calcul de T, solution de 1'équation intégrale (3.25).
Si nous supposons cette difficulté résolue, on a alors le systeme

d'équations suivant pour décrire la plasticité des milieux hétérogénes.

- Calcul des propriétés effectives

eff 0 -

_ _— -1
L ijkl ~ Lijkl M Tijmn [ Imnpq M rmnrs Trqu]

(3.36)

- Evolution de la microstructure (texture morphologique ou forme des grains)

T Te . , T .
deij = deij + frijkl(r—r ) GLklmn(r ) Qemn(r ) dv | (3.37)
ou
T -1 To
degj = SL ijkl(r) Teamn () degy

- Evolution de la microstructure (texture cristallographique ou orientations

des grains)

T To .
duyy = dw o +f Ay (Tr 8 Ly dg;n(r') dv' (3.38)
qui se décompose en partie élastique (cristallographique) et partic

plastique (morphologique).

- Evolution des contraintes internes

3]

i T
doj = (Lijen *+ i) de (3.39)
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La résolution de l'ensemble de ces équations, couplée avec celle
décrivant le comportement du monocristal, ne peut se faire que dans des
situations simplifiées.

L'objet du paragraphe suivant est de décrire les différentes
approximations qui ont été proposées dans le cadre des différents modeles pour
la plasticité des polycristaux métalliques. Nous décrivons sommairement les
modéles de Taylor, Taylor-Lin et le modele statique et proposons une nouvelle
formulation valable uniquement pour les milieux faiblement hétérogénes et
basée sur 1'approximation de Born de 1'équation intégrale (3.20). Le modele

autoéquilibré est décrit dans le chapitre (4).

3. MODELES SIMPLIFIES POUR LA PLASTICITE DES POLYCRISTAUX METALLIQUES

3.1. Modéles de Taylor(a) et de Taylor-Lin(s)

Dans le modéle de Taylor, on suppose que la déformation locale est
uniforme (et donc égale dans tous les grains) et égale a la déformation
plastique macroscopique Ep, si 1'on suppose également que le milieu posséde un
comportement élastoplastique homogene.

(5)

Le modele de Taylor-Lin consiste en fait en une généralisation
de 1'hypotheése de Taylor au cas de la déformation élastoplastique qui est
supposée uniforme, on a donc :

de® . + deP . = dE® . + oEP (3.40)

ij ij ij -~ i
Si 1'élasticité est isotrope, homogéne et si la déformation

plastique se fait & volume constant, on a :

) P _ P -
doij = dZij +2 1 (dEij deij) (3.41)
ot p est le module élastique de cisaillement.

Lorsqu'un élément de volume a subi une déformation plastique dar P
différente de la déformation moyenne dEp, de fortes contraintes internes vy
prennent naissance et lui imposent pratiquement une déformation plastique

égale 3 la déformation moyenne.

(17)

3.2. Modele statique(lé) et modele de Sachs

. (16)

Signalé par Zaoui , le modele statique est obtenu en supposant

que 1'état de contrainte locale est égal a 1'état de contrainte macroscopique
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do, . = d¥, . - (3.42)
1] 1J
Ce modéle est souvent confondu avec le modéle de Sachs(l7) qui

suppose que la cission sur le systéme de glissement principal est
simultanément la méme dans tous les grains du polycristal, et de ce fait qu'il
n'y a'qu‘un seul syétéme actif par grain.

Ces deux modeles constituent, en fait, une premiée approche du
probléme de la plasticité du polycristal. Le modéle de Taylor semble plus
proche de la réalité, essentiellement par le fait qu'il est utilisé
conjointement avec 1'hypothése du glissement multiple homogene.

Les récentes améliorations apportées au modeéle de Taylor (18),

(;9) consistent & introduire les effets morphologiques dus & la déformation
des grains. En effet, aux grandes déformations, les grains ne sont plus
équiaxes, les relations de compatibilité prennent une signification plus
précise et anisotrope. Les résultats obtenus & partir des modéles de Taylor
relachés, qui prennent en compte les effets de texture morphologique, montrent
a4 postériori la nécessité d'une bonne description des contraintes internes
induites par la déformation plastique.

-

4. MODELE POUR LES MILIEUX FAIBLEMENT HETEROGENES

(4) (17)

L 'inconvénient des mcdeles de Taylor et de Sachs s Y compris
pour les versions améliorées, est que 1'hétérogénéité de comportement n'est
pas prise en compte dans la description de 1'écoulement plastique.

' Cette hétérogénéité de comportement peut étre due soit : _

- A une hétérogénéité chimique ou (et) structurale (matériaux

biphasés,‘composite, alliages a dispersoide ...)

- A une anisotropie de comportement intrinséque associée a la

désorientation entre les grains.

L'hétérogénéité du comportement a certainement un effet non
négligeable sur le comportement du polycristal, mais sa prise en compte exacte’
nécessite la résolution de 1'équation intégrale (3.20).

Pour des milieux faiblement hétérogénes, on peut obtenir une
solution approchée de (3.20), en remplagant de’(r) dans 1'intégrale du second
membre de (3.37) par dEP et en adoptant pour L0 le comportement moyen N tel

que :

r-1
\Y}

fL(z) dv (3.43)
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Puisque le milieu est faiblement hétérogéne,'f est proche de Leff

et on a, 4 la place de (3.37) :

de'(r) = dE! +f T (r-r)sT(r') €' dv' (3.45)

avec L = L - L

T est déduit du Tenseur de Green pour le milieu de comportement tangent L. v
Ramené & wun probléme d'inclusion-matrice, 1'équation (3.45)
s'écrit pour la déformation moyenne dans une inclusion I :
TI T 1 = = T
— —_— _p! '
de " = dE + 7 fVI fvir(r r') L dE' dvi dvg (3.46)

Si 1l'élasticité est isotrope et homogéne, et si les déformations

élastiques sont supposées néligeables, on a

11 1

— p . .
GLklmn dEmn (3.47)

|

pl _ P 1
dey 5 = dEy; + 77 Tigkt

La teneur T est 1ié au tenseur d'Eshelby SI par la relation

sL 1 Il ' (3.48)

Y1
et on a, sous forme symbolique

i
dePl - (1 + st &) P (3.49)

L

Pour des milieux homogeénes, GLI =0, ¥I, et ona :

depI

deP , (3.50)

quelle que soit la forme de 1'inclusion. Par contre, pour des milieux
hetérogénes, on peut croire, d'apres (3.49), que 1l'effet de forme, (initial ou
induit) est pris en compte dans le terme S. Cet effet intervient simultanément.
que 1'hétérogeénéité du milieu caractérisée pear .le terme SLI/T.

Cet effet d'anisotropie géométrique et d'hétéroyénéité mécanique
intervient également pour la rotation totale qui s'écrit, d'aprés (3.18) ol
dans le cadre des hypothéses de ce paragraphe :

JL ‘

dw .. +-—l-— T
v

d ij ~ ij 1 Aijkl GLklmn dEmn

(3.51)



CHAPITRE IV

LE SCHEMA SELF CONSISTANT

1. MODELE AUTOCOHERENT A UN SITE POUR LA PLASTICITE DES MILIEUX
HETEROGENES

2. FORMULATION UTILISEE

2.1. Explicitation pour le glissement plastique

2.2. Détermination du nombre et nature des systémes actifs

2.3. Formation des textures et lois de comportement macroscopi-

que
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Dans 1la troisiéme partie, nous avons présenté un ensemble
d'équétions concernant la plasticité de milieux hétérogenes déduites
formellement des équations linéaires de 1'élasticité classique pour les

‘milieux hétérogenes. La fin de la troisieme partie €tait consacrée aux
discussions sur les modeles classiques de Taylor, Taylor-Lin ou Sachs et nous
avons montré leurs insuffisances lorsque le milieu était hétérogene. Les
propositibns d'un autre modeéle, basé sur 1l'approximation de Born, quoique plus

satisfaisante, est limitée aux cas des milieux faiblement hétérogénes.

(1)

~ Le modeéle autocohérent proposé initialement par Hershey et

(2) (6)

sous forme

Kréner dans le cas de 1'élasticité, a été repris par Hill

globale, dans le cas de la plasticité.

(3) (7)

Différentes versions (Kréner , Hutchinson , Budiansky et

.(21)’ )

WU(ZO), Berveiller et Zaoui

ont été formulées essentiellement &
partir du probléme d'inclusion dont la solution est die a Eshelby(zz).

, Dans la premiére partie de ce chapitre, nous proposons une autre
élaboration du schéma self-consistant, & partir des méthodes statistiques du
Chap%tge précédent. Cette formulation est en fin de compte analogue & celle de
Hi11'6),

d'isotropie et d'accommodations élastoplastiques. Ceci permet de déboucher sur

Nous simplifions les résultats obtenus en faisant les hypothéses

le modele de Berveiller et Zaoui (21). Nous reprenons enfin la formulation de
Hihi(23) et nous 1'élargissons au cas de chargement non radial et non
monotone.

1. MODELE AUTOCOHERENT A UN SITE POUR LA PLASTICITE DES MILIEUX HETEROGENES

Dans le chapitre (3), nous avons vu que la difficulté centrale du
probléme de la détermination des propriétés effectives d'un milieu hétérogene,
consiste en la résolution d'une équation intégrale donnant le Tenseur T pour
“un milieu homogéne de référence, ou les constantes sont LD.

Or Lo peut étre choisi librement et on voit en particulier que si

o
L = Leff, alors on doit avoir :

T oo (4.1)

Cette équation définit 'de maniére implicite Ja solulion du
probléme : il "suffit" de trouver le Tenseur'LD qui annule la valeur moyennc
de T sur tout le volume.

A ce niveau, le probléme est encore doublement complexc. D'une
part, 1'équation (4.1) est fortement implicite car Leff intervient directement
mais également de maniére indirecte par 1l'intermédiaire du Tenseur de Green G

du milieu de modules Leff.
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D'autre part, effectuer la moyenne de T en tenant compte de la
structure réelle polycristalliné actuelle du milieu hétérogéne, ne peut se
faire avec intérét que dans des situations simples mais trop particulieéres.

| On a donc intérét a simplifier le probléme réel. Ce qui peut se
faire en explicitant (4.1) dans le cas d'une hétérogénéité unique prise par
exemple sous forme d'inclusion ellipsoidale.

Cette forme particuliére de milieu hétérogéne posseéde deux
avantages fondamentaux :

- tout d'abord elle permet, lorsque 1l'hypothése d'ergodicité est satisfaite,
de 'rémplacer les valeurs moyennes volumiques par des valeurs hoyennes
d'ensemble.

- ensuite, la forme particuliére ellipsoidale choisie pour le probléeme

hétérogene é€lémentaire a fait 1'objet de nombreuses études(zz)

et peut
trouver une solution sous une forme relativement compacte.

Si on désigne par V_ le volume de 1'inclusion de modules tangents

I
LI située dans un milieu infini de modules tangents LeFf uniforme, alors, on
a:
oL (r) = Wt - ®™) ol(r)
I I (4.2)
SL (r) = AL" ©7°(r)
ou
OsirgV
ol(r) = L
lsire \II
et pour (3.15), on a :
T | ' . I T ,
de (r) = dE +f v ﬁmnkl(r—r ) ALklpq d€pq(r ) dv (4.3)

I

ou, maintenant 1'intégrale est étendue au volume de 1'inclusion. Or, on sait

(22)

d'aprés Eshelby que pour une inclusion ellipsoidale et homogéne, dET
est uniforme dans 1'inclusion. On peut donc calculer sa valeur moyenne d€TI

par la relation :
T1 1 T ‘
- — €
dgl= 5 [y dg 0 dv | (4.4)
ce qui donne :

gell - ge! L7
mn

I" _'AI TI '
on *V mnkl(r r') Lklp dﬁp dv dv (4.5)
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En appelant TII le tenseur constant égal a :

_ 1 L '
Tmnkl - \/I I VI f Vi ‘ankl(r r') dv dv (4.6)
th a la relation :
L} 11 I Ty
dejy = 9655+ T 5518 Leamn 9mn (4.7)

qui permet de trouver l'accroissement de la déformation totale locale en
fonction de la déformation macroscopique.
Le Tenseur T(r) sera nul en dehors de VI et prend une valeur
constante tI 3 1'intérieur de VI et on a :
I I I 11 1

ijkl = AL AL T t (4.8)

-t ijkl T 2tijkl | klmn “mnpg

‘ La valeur moyenne de tI pour un ensemble d'échantillons pour
lesquels la fraction volumique de grains du Type I est fI doit étre nulle. On
a choisi pour L° les propriétés effectives LEFF. On a donc, a la place de
(4.1) :

1 I I

pel el - oelr-alt ih At = o (4.9)
1 1
Cette équation, plus simple que (4.1) est encore implicite pour Leff. Elle

(6)

correspond au modeéle de Hill

En effet, L®F7 intervient directement dans ALl oLl = Lo Leffy
mais également dans TII qui est calculé a partir des modules LEff du milieu
homogéne équivalent.

En général, le calcul de TII est complexe et ne peut se faire de
fagon analytique que dans le cas de milieu isotrope, pour des inclusions
sphériques.

Pour étre efficace, il est souhaitable que le modéle proposé évite
le calcul long fastidieux et répétitif du Tenseur TII;

Kroner, en se limitant aux trés faibles déformations plastiques et
au cas de la plasticité contenue a proposé de calculer TII a3 partir d'un

milieu isotrope effectif dont les modules sont les modules élastiques. Ceci

n'a de sens qu'au tout premier stade de la déformation plastique.

» Pour étendre le domaine d'application de (4.9) au dela du sLade

des microdéformations, on peut également, comme 1l'ont fait Berveiller ct
(21 c . . .

Zaou1( ), évaluer TII pour une inclusion sphérique située dans une matrice en

écoulement plastique, dont le comportement serait isotrope, incompressible

avec un module tangent évalué a priori.
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La relation implicite (4.1) devient alors :

grl (1 - L - o) 1)1 T o effy o g (4.10)
ol TEI est maintenant connu d'avance.
Le calcul de Leff 5 partir de (4.10) devient alors extrémement
simple.

Pour les métaux polycristallins courants, on sait queble’module de
cisaillement tangent est de 1'ordre de i%ﬁ' ou y désigne le module de
"cisaillement élastique supposé isotrope et uniforme.

Dans ce cas, on peut réécrire (4.10) ou (4.5) sous la forme

habituelle :

I P _ 4ePI
15 1y + o (aefy - aefh) (4.11)

qui sera exploitée par la suite avec des valeurs de a de 1'ordre de T%ﬁ' et ou
les relations entre dOI et dePl seront explicitées ainsi qu'il est indiqué

dans le paragraphe suivant.

2. FORMULATION UTILISEE

Pour simplifier la représentation, on considere que le polycristal
est monophasé, constitué de grains analogues d'orientations différentes. Soit
N le nombre de familles d'orientations cristallines. Chaque famille I est

représentée avec une fraction volumique FI = Vl avec I§ FI = 1.

On considere que 1'élasticité est isotrope, et & partir des
relations de moyenne la vitesse de déformation plastique macroscopique deP est
donné par la relation

dP =1 [dPav= T aPlF

v (4.12)
I=1

I

La loi d'intéraction choisie est de la forme

Q
1]

P _ _PI p
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En éxplicitant la déformation plastique macroscopique dans (4.13),

on obtient pour une vitesse de contrainte dI imposée, la vitesse de contrainte

do’I

dol = dZ +ap (5 F, dePd - dePD) | (4.14)

Le comportement intragranulaire qui donne la relation entre les
vitesses de contraintes dc} et les vitesses de déformation Pl s'écrit sous

la forme :
dot = L} gePl (4.15)
(4.15) devient L' dPT = dz +ap (JFy dPd - &Pl (4.16)

On a ainsi un systeme linéaire de N équations & N inconnues

tensorielles :
P mid gePd - 4z (4.16)

Les termes diagonaux de cette matrice s'écrivent sous la forme :

W=t vop - F X ' (4.17)

et pour les termes non diagonaux, on a :

1J
M o= - uuFJ

En multipliant chaque équation du systéme par FI’ on a l'avantage

de symétriser MIJ dont la solution peut s'écrire sous la forme :

4ePI - -1 | 4
de! = E Mij Fj dz _ _ (4.18)
En utilisant la relation des moyennes, on a :
dE = & [ de dv (4.19)
vV :

Le comportement macroscopique tangent, défini par la relation :
dEP = L1 4z s'obtient alors a partir de (4.18), (3.1) et (3.2)
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p_ P _ -1
dEF = ZIdeI FI = % § FI Mij Fj dx (4.20)
on en déduit :
-1 _ 5 b -1
L™ = & §FF M3Fy (4.21)

Cette formulation prend en compte a 1la fois 1la texture
cristallographique du polycristal et la nature du chargement.

Elle‘s'étend sans difficulté au cas ou l'on impose la vitesse de
déformation totale (dET). I1 suffit d'expliciter dans la relation (4.14) la

vitesse de contrainte dZ en fonction de la vitesse de déformation €lastique

P

1

On parvient de la méme maniére & un systéeme d'équations
P

I

macroscopique (dET - deP) et recomposer dEP & partir des de
simultanées ol les inconnues sont toujours les det et les grandeurs imposées
sont au second membre sous la forme de'. -

Le fait d'avoir formulé directement le probléme en vitesse de
contrainte ou de déformation permet d'étudier n'importe quelle histoire de
contrainte ou de déformation, ou n'importe quelle histoire mixte de contrainte
et de déformation imposées et ceci, quelle que soit lé texture initiale.

Les limites de cette approche sont surtout le nombre considérable
d'équations qui augmente d'autant plus que la discrétisation de la
distribution des orientations cristallines est plus fine. Si 1'on veut prendre
en compte la nature cristalline du matériau et étudier la formation des
textures de déformation, il est nécessaire d'expliciter le comportement
plastique intracristallin en raliant LI pour chaque famille d'orientations aux
mécanismes ¢élémentaires de déformation plastique et & 1'écrouissage

intracristallin. Ceci compliquera encore la résolution du systéme d'équations.

2.1 Explicitation pour le glissement plastique

Lorsque la texture initiale du polycristal et le comportement du
monocristal sont connus, il faut calculer & partir de (4.16) et de (2.9) la
réponse a une histoire de sollicitation dohnée.

_ 11 faut donc étre en mesure de défefminer a tout instant et pour
chaque orientation cristalline le nombre et la nature des systémes actifs et
la vitesse de glissement plastique sur chaque systéme. Ceci permet alors de
calculer la vitesse de rotation du réseau cristallin nécessaire au calcul des
textures, ainsi que la vitesse de déformation dans chaque grain qui permet le
calcul de la vitesse de déformation macroscopique et la détermination de la

-loi associée.
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2.2. Détermination du nombre et nature des systémes actifs

v A chaque instant, le nombre et la nature des systemes actifs sont
cohnus. Pour ces systémes, les vitesses de glissement plastique sont les
solutions d'un systeme d'équations obtenu en intégranf les équations (2.9) de
la loi d'intéraction (4.16).

Le systeéme linéaire (4.16) devient alors :

gl gl ,glIhl gl ,hI hl _ gl hd , hd _ gl
F“§(s s?  H'" + ap RZTRT) dy ap R FlngEJR dy © = FR7 dE
, (4.22)
que 1'on peut écrire sous la forme
w h123 . 23 _ hI
15 A dy™ = F R d2Z (4.23)

On connait alors, sous réserve que le nouveau systeme soit
effectivement actif et qu'il n'y ait pas de désactivation, situation qui est

discutée dans (27),

1'ensemble des nouveaux systémes actifs et la procédure
peut étre repris. '

Cette méthode rapide et efficace repose sur le fait que 1'équation
(4.23) est linéaire tant qu'il n'y a pas de nouveau systéme actif. A chaque
nouvel éveénement, la taille et la nature de la matrice A changent. Cette
"linéarisation” a été obtenue au prix de simplifications physiques
(écrouissage linéaire, o constant, effet négligeable des rotations) qui
peuvent étre excessives dans certaines applications, mais_justifiées'pour une
premieére approche du polycristal. D'autres procédureé de résolution autorisant
des non-linéarités pour o et H et 1'introduction de dérivées objectives pour
o peuvent étre envisagées.

Dans les cas fréquents, pour les applications envisagées ici, ol
le chargement n'est ni monotone, ni radial, il est indispensable de "suivre"
simultanément 1'état des contraintes internes dans chaque famille de grains et
1'état de 1'écrouissage sur chaque systeéme de glissement.

La réponse actuelle d'un grain‘ est tres directemenl  lide au
chargement antérieur par 1'intermédiaire .de ces deux grandeuars (tLat  des

contraintes internes et de 1'écrouissage sur chaque systeme de glissemenl).

2.3. Formation des textures et lois de comportement macroscopique

Les vitesses de glissement des systémes actifs dans les grains en

fonction de la vitesse des contraintes macroscopiques dX sont données par la
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résolution de (4.22).
On peut alors calculer la vitesse de déformation plastique

macroscopique dEp par les relations :

P _ 5 pl _ 5 z pal , gl '
dEiJ = ¢ F; deij =t Fy 5 Rij dy | (4.24)

que 1'on peut mettre sous la forme :
deP = 1P 4z

ot LP est 1le comportement macroscopique recherché. Pour chaque famille de

grains I d'orientation donnée, la connaissance des vitesses de glissement dYgI

permet le calcul de la vitesse de rotation du réseau cristallin U)eI par
1'intermédiaire des relations approchées usuelles (10) :
dofl = alPl - = 359 gy9t (4.25)
R 1j ij

avec Sij : la partie antisymétrique de la partie plastique du gradient de la
vitesse.

Ces vitesses de rotation dépendent évidemment de 1'orientation de
la famille de grain I et des vitesses de glissemenf qui sont donc & 1l'origine

de la formation des textures de céformations.
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L4

1. RAPPELS DES OBSERVATIONS EXPERIMENTALES ET DES THEORIES CLASSIQUES

1.1. Observations expérimentales

Pour les métaux usuels et dans les conditions normales de
sollicitations, il existe une transition entre le cpmportement élastique et le
comportement élastopléstique.

Cette transition dépend de 1'état de contrainte et fournit dans
1'espace des contraintes la surface seuil. .

L 'écoulement plastique, lorsqu'il a lieu, modifie la surface
seuil : c'est le phénomene d'écrouissage.

De nombreuses difficultés expérimentales surgissent lorsqu'on veut
étudier la surfacé seuil d'un matériau et son évolution.

On peut citer les problémes suivants :

a) La forme et la position de la surface séuil dépendent de 1la définition
choisie pour caractériser la transition entre élasticité et
élastoplasticité.

On peut utiliser :

* Une limite d'élasticité conventionnelle (contrainte atteinte poﬁr une
déformation permanente donnée) commode dans le cas d'un chargement 3 un
parameétre (traction ou cisaillement) mais d'utilisation plus délicate
lors de chargements multiaxiaux. Dans ce cas, on a recours au concept de
contrainte et déformation équivalentes. En fait, expérimentalement, le
seuil de plasticité ne peut étre apprécié sans une certaine déformation
seuil. Dans ces conditions, on observe une influence notable de la
déformation seuil retenue sur la forme et la position des surfaces
seuils.

* Dans des modélisations théoriques telles qu'el}es sont effectuées ici, il
est possible de définir la surface seuil & partir de la contrainte
nécessaire pour activer le premier systeéme de glissement. De plus, nous
pouvons utiliser également la notion de limite d'élasticité
conventionnelle, décrite précédemment, ce qui sera le cas par la suile.

b) L'évolution de la surface seuil avec la déformation plastique dépend de 1
nature du chargément et de son évolution méme pour des malériaux non
viscoplastiques. _

Dans le cas de chargements monotones et radiaux, on observe en général :

- un gonflement de la surface seuil (écrouissage isotrope)

- une translation de cette surface dans Ié sens et dans la direclion du
chargement (écrouissage cinématique) |

- une déformation de cette surface. En général, il y a apparitidn de
points anguleux dans la direction du chargement.
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Pour des chargements cycliques, on observe :

- une diminution de la limite d'élasticité dans le sens inverse du premier
chargement (Effet Bauschinger)

-~ des courbes "contrainte-déformation" qui traduisent un durcissement, un
adoucissement ou une stabilisation du matériau sous sollicitations
cycliques

c) Si des chargements & un paramétre (traction, torsion, «..) sont
relativement simples & mettre en oceuvre, il n'en est pas ainsi pour des
chargements multiaxiaux séquentiels. D'un point de vue expérimental, on
peut distinguer deux méthodes :

24 . N : .
(24) consiste 3a soumettre un certain nombre

* La méthode  de Taylor
d'éprouvettes.é un programme de chargement identique, puis a déterminer
les seuils de plasticité selon des trajets de chargement distincts pour
chaque éprouvette. L'inconvénient de cette méthode est la dispersion
expérimentale des résultats liés a 1'hétérogénéité du lot d'éprouvettes.

* La méthode de Naghdi, Bertsch et Findley(zs) consiste a prendre une seule

éprouvette pour étudier aussi bien la frontiére initiale que les
frontitdres successives. Elle a 1'avantage de permettre 1'obtention d'une
frontitre d'élasticité avec une trés bonne résolution et une bonne
régularité mais modifie de fait les résultats, par 1'introduction d'un
écrouissage '"parasite" lié a la mesure.

d) Dans la plus part des cas, les résultats expérimentaux sont obtenus a

partir d'expériences effectuées sur des tubes minces sollicités en traction
et torsion (éventuellement avec une pression interne). La surface seuil est

-alors limitée au plan(Z , T)correspondant & la contrainte de traction et a

la contrainte de torsion.

En conclusion, on constate la difficulté des problémes liés & la
détermination expérimentale des surfaces seuils et de leur évolution avec la
déformation plastique. Ces difficultés expliquent en partie la complexité et
la diversité des modeéles phénoménologiques ¢élaborés pour décrire les
observations expérimentales et justifient, par ailleurs, les efforls
théoriques qui sont faits pour une détermination directe, a partir des

phénoménes physiques,des surfaces seuils.

1.2. Modélisation phénoménologique

Dans cette partie, nous rappelons les différenls modeles proposés
pour décrire les observations expérimentales concernant 1'écoulement

€¢lastoplastique. Nous négligeons la partie viscoplastique de telle maniére que
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les effets de fluage et de relaxation deviennent secondaires et négligeables.
La déformation totale mesurée est composée d'une partie plastique
et d'une partie élastique. Cette derniére est négligée dans ce qui suit.

Dans ces conditions, la surface seuil a pour équation générale :
F (O,Y) =0 (5.1)

o représente 1'état de contrainte et y l'ensemble des paramétres d'écrouissage
actuels.
Pour des matériaux standards obéissant au principe du travail

maximal de Hill, 1'écoulement plastique s'écrit :

d A ‘ (5.2)

ot F joue le rdle de potentiel plastique.
Dans les théories de plasticité, il reste a préciser la fonction F

et son évolution avec la déformation plastique.
1.2.1. Le cas de la plasticité parfaite

Dans ce cas, la surface seuil est choisie constante ayant pour

© équation :

F (o,y) = J (o) - RO =0 (5.3)
ou J est Qne fonction scalaire du tenseur des contraintes et R0 une
caractéristique scalaire du matériau. Ce modéle ne permet pas de décrire
1'écrouissage (ni isotrope, ni cinématique) et représente donc une premiére
approche simplifiée. Néanmoins, il est bien adapté aux calculs de la mise en

forme car trés simple a mettre en oeuvre.
~ 1.2.2. Le cas de l'écrouissage isotrope
Dans ce cas, on autorise la surface seuil & se dilater de maniérc
homothétique autour de 1'origine. Cette dilatation est liée & la déformation
plastique ou au travail de déformation plastique.

Dans ce cas 1'équation (5.1) devient :

F (g,y) =J (0) - (R + RO) =0 _ (%.4)
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(R) dépend maintenant de la déformation plastique (¢P) ou du travail de
déformation plastique (WP).

Dans le cas d‘un'chargement radial, on peut montrer que ces deux
approches sont équivalentes.

Cette forme de loi d'écrouissage traduit bien le gonflement de la
surface seuil, mais ne décrit pas 1'écrouissage cinématique et par la l'effet

Bauschinger.
1.2.3. Ecrouissage cinématique

L 'hypothese d'une translation de la surface seuil pour décrire

(26)

1'écrouissage cinématique a été introduit par Prager sous la forme d'une

variable tensorielle X telle que :
F (0,X) =3 (0-X) - Rg (5.5)

Les variables X étant associées aux contraintes internes intra et
intergrannulaires dont il a été question dans les chapitre 2 et 3, et pouvant
évoluer avec 1'écoulement plastique. La variable X représente en fait 1la
translation de 1'origine des contraintes, mais ne permet pas la description du
durcissement intrinseéque dG & 1'augmentation de la densité de dislocations,
c'est a dire le gonflement de la surface seuil.

La combinaison de 1'écrouissage isotrope et cinématique peut donc

étre décrite par une fonction seuil de la forme :
F(o, X,R)=0J(0o-X)-(R+ RO) (5.6)

ol il reste encore & préciser les évolutions de X et de R avec la déformation
plastique et la forme de la fonction J pour laquelle on définit des criteres

de plasticité.
1.2.4. Criteéres de plasticité couramment utilisés (matériaux isotropes)

On distingue de maniére usuelle, deux critéres liés soit a la
cission maximale (Tresca) soit a la cission octahédrale (Von Mises). lLe

critére de Tresca s'écrit :

6] o]
’ I —2 III| - K (5.7)
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oty o, et désignent respectivement la plus grande et la plus petite

o]
contr;inte pgiscipale. La déformation plastique peut commencer lorsque la
cission maximale atteint une valeur critique K. Pour un état de contrainte
plane (OI, 91y 0), la trace de la surface de charge dans le plan (oI, OII)
est un hexagone ; figure (F.5.1).

Pour le critére de Von Mises, plUsieurs simplifications physiques
peuvent justifier la Formerutilisée. En effet, on peut associer a ce critére
soit 1la cission octaédrale, soit l'énergie de distorsion d'un matériau
élastidue isotrope, ou encore le deuxiéme invariant du déviateur Sij des
contraintesloij. |

Le critére prend alors la forme trés simple :

%s.. 5. . - K? (5.8)

1] 1]

J2

Le critére de Von Mises est souvent choisi de préférence au
critéere de Tresca. 11 permet une écriture plus simple dans le cas
tridimensionnel. Lorsqu'il est associé & 1'hypothése de normalité, ses
propriétés de dérivabilité permettent 1'application de la théorie du poténtiel
plastique dans de meilleures conditions que le critére de Tresca.

Dans le cas d'un état de Contraintes planes (OI, 01y 0), la trace
de la surface de charge dans le plan ( O, OII) est une ellipse qui contient
1'hexagone de Tresca figure (F.5.1). On voit donc, 3 la fois, sur la forme des
expressions mathématiques décrivant les surfaces seuils et sur les équations
décrivant 1'évolution des paramdtres internes R et X (équations qui n'ont pas
été rappelées ici) que la description directe du comportement plastique des
métaux est tres complexeket souvent incompléte.

Ceci est 1ié a la complexité et & la variété des phénomenes en
jeu, a la difficulté des expériences et 2 1'impossibilité d'effectuer
certaines vérifications expérimentales, en particulier lors de vchargements
complexes. Ces difficultés conceptuélles justifient une approche plus physique
partant de phénoménes physiques élémentaires connus- et maitrisés et ayant pour
but de décrire le comportement global des métaux polycristallins.

Dans ce sens, le chapitre '(2) de cette these a décrit le
comportement du monocristal, tandis que dans les chapitres (3) et (4), nous
avons passé en revue les différents modéles pour la plasticité des
polycristaux métalliques. '

Aprés avoir rappelé dans le paragraphe (2), les différents
paramétres du modeéles utilisé, nous présentons les résultats théoriques
obtenus dans le cadre du schéma self-consistant et montrons comment ils se
situent par rapport aux observations expérimentales. Auparavant, nous

préciserons les différents parametres physiques intervenant dans nos calculs.
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02

01

FIGURE (F.5.1)

(—) Trace de la surface de charge dans le plan des contraintes principales

(o O,.) suivant criteére de Tresca.
I’

11
(---) Trace de la surface de charge suivant critére de Von Mises.
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2. PARAMETRES PHYSIQUES UTILISES POUR LES CALCULS

Les grandeurs physiques utilisées, comme caractéristiques
"glémentaires"” pour le comportement plastique du monocristal, correspondent
globalement au comportement des monocristaux CFC (cubique a faces centrées)
typiques tels que le Cuivre, 1'Aluminium ou 1'Argent. Pour ces métaux, le
seuil initial T° est faible et de 1l'ordre de 2 lD_5 L (p est le module de
cisaillement élastique supposé isotrope).

Les systemes de glissement facile sont au nombre de 12 et
correspondént aux plans denses {111} et aux directions denses < 110> figure
(F.5.2). | |

Pour les monocristaux CFC, les courbes d'écrouissage (tT,Y)
présentent généralement trois stades figure (F.5.3) associés :

- au glissement facile (stade 1) ( sur un seul systeme de glissement) dont
la pente est de 1'ordre de 1074 M

- au glissement double ou multiple (stade 2) ( sur plusieurs systemes de
glissement Jet dont la pente, pratiquement constante est de l'ordre de
4 10_3

- au glissement dévié (stade 3) : apparaissant aux contraintes élevées et
correspondant & la possibilité qu'ont les dislocations de contourner un
obstable en changeant leur plan de glissement

Daris le cas d'un grain contenu dans un polycristal, le stade 1 du
monocristal est pratiquement absent, car le développement des contraintes
internes va conduire trés rapidement au glissement multiple.

11 semble donc logique d'utiliser pour les termes de la matrice H,
des valeurs dont l'ordre de grandeur est comparable & la pente observée dans
le stade 2, des courbes de traction du monocristal, c'est & dire 4 u 10_3.

L'anisotropie de la matrice H a été représentée & la lumiére des

résultats  expérimentaux (27)

sur les caractéristiques d'écrouissage latent des

monocristaux CFC. Ceux-ci font apparaitre plusieurs types d'interactions a
courte distance entre les familles de dislocations qui leurs sont associées.

Le 'durcissemenﬁ latent = étant toujoﬁrs supérieur 2

1'autodurcissement (th > H9Y pour g # h), on peut distinguer quatre familles

d'interaction, par ordre croissant d'intensité :

- les interactions entre syStémes d'une méme famille (autodurcissement)

- les interactions entre systémes ne pouvant pas créer de réactions de

jonction entre les dislocations qui leurs appartiennent (coplanaires...)

- les interactions entre systémes créant des réactions de jonctions

glissiles
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_ Jes interactions entre systemes créant des réactions de jonctions
sessiles (barriéres de Lomer-Cottrel).

Nous avons schématisé cette situation en regroupant deux a deux
ces types d'interactions, caractérisés par des coefficients €égaux ékﬁl pour
les deux premiers, a H2 pour les deux derniers. Un seul coefficient A:ﬁ%, ca-
ractérisant ainsi 1'anisotropie de la matrice d'écrouissage, tableau (7.5.1).

Les mesures indiquent une relative stabilisation d'un tel
coefficient p0ur un glissement primaire suffisant, nous avons choisi pour A
des valeurs caractéristiques de éet état stabilisé (soit A = 1,5 pour le
Cuivre, mais plus proche de 1'unité pour 1'Aluminium). Cependant, pour tester
1'influence de ce parametre physique, nous avons dans certaines situations
envisagé des valeurs tres différentes, allant de 1 a 3.

Cette représentation de 1'écrouissage intracristallin ne tient

.compte én fait que des actions de contact et néglige les effets & distance
dont il a été question au paragraphe (3) du chapitre (2).

' Ceci conduit & négliger 1'effet Bauschinger propre au monocristal.
Les résultats obtenus par la suite sur 1'effet Bauschinger du polycristal
concernent donc exclusivement les réles des contraintes intergranulaires sur
1'écrouissage du polycristal.

Pour les métaux biphasés dont il sera question au paragraphe (6),
la phase CFC est modélisée par le comportement typique décrit précédemment.
Pour la phase CC par contre, nous supposons que le seuil initial est le double
de celui du monocristal CFC, et que les systemes de glissement facile sont du
type 110} <111> figure (F.5.2). Ceci interdit des possibilités de glissement
sur des systémes du type- hZB} <111> ou {112} <111> qui peuvent étre présent
dans le cas du pencil glide, mais en général dans des proportions relativement
faibles. L'écrouissage des métaux CC est en général plus faible que celui des
métaux CFC. Nous prendrons donc pour les termes de la matrice H des valeurs de
2 p 10-3 et nous choisirons une matrice H isotrope (A :;Z = 1).

Le choix du nombre de familles d'orientatighs différentes reléve
d'un double compromis :

- il s'agit d'abord de limiter le temps et le coGt du calcul compatible
avec un nombre de passages importants permettant une vaste exploitation
du programme

- en méme temps, il  est indisbensable. d'avoir wune modélisalion
suffisamment représentative des différentes = orientalions d'un
polycristal, ceci pour ne pas attribuer a tel ou tel phénoménc observé
une signification générale, alors que son origine serait plutdt dans la

discrétisation trop brutale des familles d'orientations.
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Nous utilisons donc un polycristal caractérisé par 33 orientations
différentes décrites par (23).

Le seul parametre '"ajustable" du modele concerne le facteur
d'accommodation plastique isotrope o qui devrait, ent toute logique, étre
obtenu par des résultats d'un calcul d'homogénéisation.

On a vu que le fait de choisir, 4 priori, une valeur de o
compatible avec le module tangent du polycristal, c'est a dire de 1l'ordre de

- lsz a lO—l, doit conduire & une représentation correcte du comportement du
polycristal.
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FIGURE (F.5.2) '
|

Systemes de glissements dans les structufes CFC et CC
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<

FTGURE (F.5.3)

Courbe d'écrouissage "& 3 stades" d'un mohocristal CFC
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Matrice H des coefficienfs d'intéractions

au contact entre dislocations pour 1la

structure CFC.
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3. RESULTATS POUR DES CHARGEMENTS RADIAUX ET MONOTONES

!

Ce paragraphe concerne 1'exploration de la surface seuil

"initiale" 'pour un polycristal isotrope constitué de grains CFC et les

tésultats concernant 1'écoulement plastique lorsque le chargement correspond
|

soit & un essai de traction simple, soit un essai biaxé.

3.1. Essai de traction simple

La figure (F.5.4) montre les différentes courbes de traction
obtenues avec plusieurs valeurs de o telles qu'elles ont été calculées par

Hihi(23). Sur cette méme figure, on trace 1les courbes de tractions

expérimentales pour différentes tailles de grains(lo) obtenus sur du Cuivre
"OFHC.

On constate que les courbes se composent de trois parties
différentes : |

a) La limite d'élasticité, qui physiquement correspond a 1l'activation du

systéme de glissement le plus chargé

Macroscopiquement, 1'écoulement plastique n'est appréciable que si un
~ certain nombre de systémes de glissement devient actif.
L'influence du facteur o est dominant sur le nombre de systéemes actifs,
pour 0 < a < 0.1. La limite d'élasticité physique est confondue avec la
limite macroscopique. Si & > 1 1'écoulement plastique macroscopique est
faible et ce n'est que pour 2/ 27T, = 1,5 que celui-ci devient
appréciable.
si o= 10 modéle de Taylor 2/ 2T 1,53
a= 0 modele de Statique 2/ 2T, = 1,12

Dans cette région l'effet de 1'anisotropie de la matrice d'écrouissage est
dominé par 1l'écrouissage dd aux contraintes internes.

b) Un stade parabolique : qui correspond a la mise en place progressive des
systémes de glissement. Le facteur o joue un réle important sur 1'allure de
ce stade ; ce qui montre que 1'écrouissage intercristallin a plus
d'influence que 1'écrouissage intracristallin, tout au moins dans ce stade.
Lorsque o= 0,1, on observe un accord correct entre la courbe théorjqué el
les courbes expérimentales obtenues sur du Cuivre pour différentes tailles
de grains (10). On peut dire alors qu'une valeur de @ ¥ 0,01 est correcte

pour des déformations plastique eP > lOEO.



- 41 -

c) Un régimé stationnaire (stade linéaire) ou aucun systeéme ne s'active
lorsque I augmente. Si o est faible, 1'effet des contraintes internes
diminue et le glissement  multiple est plus difficile & obtenir. Ceci
explique que le démarrage de ce stade se produit pour des valeurs de %E
plus grandes lorsque o est plus faible. |
La figure (F.5.5) montre 1'influence des facteurs o et A sur le nombre
moyen de systémes actifs. Ce nombre moyen croit avec a , ce qui correspond
a une augmentation des effets des contraintes internes. On sait selon Von
Mises, que pour obtenir une déformation quelconque sans variation de
volume, il faut cing systeémes de glissement.

L'influence du facteur d'anisotropie A est plus difficile & analyser. On
peut néanmoins conclure que lorsque A > 1 1'écrouissage intracristallin est

important et rend difficile le glissement multiple homogene.

3.2. Essai en chargement biaxé

La figure (F.5.6) montre les résultats obtenus pour le méme
.polycristal que celui €tudié lors de 1l'essai de traction simple, mais pour
différents chargements biaxés radiaux et monotones dans le plan (01,02).

La surface seuil initiale, correspondant & la contrainte
macroscopique nécessaire pour activer le premier systéme de glissement du
polycristal, est pratiquement confondue avec 1le critére de Tresca. I1 lui
correspond une résolution en déformation qui est nulle. La symétrie de 1la
surface dans le plan (01,02) montre que la discrétisation des différentes
orientations a été choisie correctement pour représenter un polycristal
pratiquement isotrope.

’ Lorsqu'on augmente la résolution en déformation du seuil

d'écoulement plastique, en choisissant une déformation plastique équivalente

au sens de Von Mises P - \/g_ EP Ep différente de zéro, on observe un
e ~ 3 ij 1ij ‘

gonflement irrégulier de 1la surface, qui tend 2a prendre wune allure
"elliptique" proche devl'ellipse de Von Mises et & perdre ainsi son caractére
angulaire.

Cette transformation est extrémement sensible et rapide et se
produit pour des déformations équivalentes comprises entre zéro et 5 10_5. Au
deld, la surface seuil gonfle de maniére réguliere.

Dans ce domaine de déformation, il faudrait en fait tenir compte
des déformations élastiques bloquées dans le polycristal qui se manifestent

exclusivement dans le cas de matériaux €lastiquement hétérogenes. En effet, la
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déformation ET mesurée 4 1'échelle macroscopique dans le cas de la plasticité
continue, est la moyenne des déformations locales.

3
ij

Iy elj (r) dv | (5.9)

<|

EIJ est 1la somme d'une partie élastique €% et de la partie plastique €Ej telle
que :
T _1 ¢ ey
Eij =7 jv (SEJ. + eij) dv (5.10)
Lorsque le polycristal est  déchargé, les contraintes

macroscopiques Zij sont nulles et on a pour les contraintes locales oij :
Lf 6. . (x)dv=0 (5.11)
V-V ij
soit, d'aprés la loi de Hooke
FIy S gy () vz o (5.12)
Si le milieu est homogene pour 1l'élasticité, on peut écrire :

1 e _
7 cijklf v S (r).dv -0 (5.13)

ce qui donne pour (5.10)

ET 1

-1 p
TRE Iy € 5(r) dv (5.14)
La déformation totale est uniquement plastique. Par contre, dans

le cas de milieux hétérogenes pour 1'élasticité on aura :

T

B N 1 ce lr P
Eij = 3 _fv Eij(r) dv + Y f[V eijdv £ y i v €ijdv (5.15)

ta surface seuil, pour un écoulement plastique donné, peut donc
étre affectée par 1'hétérogénéité élastique. En particulier, dans le cas des
métaux CFC tels que 1'Aluminium et le Cuivre, on devrait observer un effel
spécifique attaché a 1'anisotropie élastique du Cuivre. le monocrigtal
d'Aluminum est quasiment isotrope alors qu'il n'en est pas ainsi pour le

Cuivre.
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Les courbres obtenues sont & rapprocher des courbes expérimentales

(28)

obtenues par Bui et Rousset(zg) qui, en utilisant la méthode de Naghdi,

Bertsch et Findley(zs), imposent plusieurs chargements dans le plan
(traction-torsion) avant d'obtenir une stabilisation 'progessive VETS une
courbe fermée dans le cas de 1'Aluminium figure (F.5.7). Le méme effet est
observé dans le cas du fer doux Bui(ze) mais pratiquement absent dans le cas
du Cuivre figure (F.5.8).

Par ailleurs, il semble assez difficile de rapprocher ces courbes
expérimentales de 1'un ou de l'autre des criteres utilisés. Les points
expérimentaux étant suffisamment dispersés pour que le lissage de ces derniers
ne passe par aucune des courbes modeles. Ce résultat est bien conforme aux
courbes (1) et (2) gue nous avons obtenues par voie théorique directe.

Pour les courbes d'écrouissage donnant la contrainte équivalente
en - fonction de 1la déformation équivalente pour différents trajets de
chargement dans le plan ( 0ys 02), on observe des résultats qui dépendent
légerement du trajet choisi. Ceci est d0 en priorité & l'anisotropie de
texture qui a des effets plus sensibles sur 1'écoulement plastique que sur le

seuil initial.
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FIGURE (F.5.4)

(——) Courbes de traction calculées pour plusieures valeurs du

module tangent (O )

(---) Courbes expérimentales obtenues sur des polycristaux de

Cuivre.

Z% et EO représentent la contrainte et la déformation élastique 4 la
limite d'élasticité.
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3E-02 FIGURE (F.5.5) 5.E-02

Evolution du nombre moyen de systeémes de

glissements actifs (NMSA) en fonction de

EP pour plusieurs valeurs de A et de a
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FIGURE (F.5.6)

Surface de plasticité en chargement
radial pour différents chargements
biaxés en fonction de la résolution en

déformation
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FIGURE (F.5.7) (28)

Seuil de plasticité avant toute déformation
préalable d'une éprouvette d'Aluminium 99.5 %
avec résolution expérimentale de 1'ordre de
5.107°
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1

FIGURE (F.5.8)  (28)

Seuil de plasticité avant toute déformation

d'une éprouvette de Cuivre 99,5 %




- 49 -

4. RESULTATS CONCERNANT L'EFFET BAUSCHINGER ET L'ECROUISSAGE CYCLIQUE

(30)

On sait d'apres Bauschinger qu'aprés une prédéformation en

traction, la limite d'écoulement en compression est inférieure (en valeur
absolue) a celle atteinte lors de 1'écoulement en tréction. Ce phénoméne a été
modélisé par Mandel(Bl)
figure (F.5.9) :

- un ressort E1 représentant 1'élasticité du matériau

- un ressort E, capable de stocker des contraintes internes dans le

sous la forme d'un modeéle rhéologique comprenant

2
matériau

- un patin Pl représentant le seuil "interne" actuel du matériau
L'effet Bauschinger associé a un tel modéle montre clairement
qu'il résulte du développement de contraintes internes. Ces contraintes
internes peuvent exister :

* A 1'échelle du grain : elles sont dues & 1l'hétérogénéité de 1la
déformation plastique intragranulaire (formation de cellules de dislocations,
sous grains ...). Ces contraintes internes expliquent ainsi 1'existence de
1'effet Bauschinger pour le monocristal ; voir chépitre (2) paragraphe (1).

* A 1'échelle intergranulaire : les contraintes internes sont dues aux
incompatibilités plastiques de la déformation ou (et) du matériau lorsque
celui-ci est . initialement hétérogéne (matériau biphasé, présence de
précipités, polycristal ...). Dans ce cas, les contraintes internes et 1'effet
Bauschinger associé ont une origine intra et intercristalline.

Dans ce qui suit, nous négligerons les effets intragranulaires et
étudierons 1'effet Bauschinger et 1'écrouissage cyclique dds aux contraintes
internes telles qu'elles sbnt prises en compte par le modéle autocohérent a

accommodation plastique.

4.1. Effet Bauschinger

Dans 1a littérature, différents paramttres sont ulilises pour
caractériser l'effet Bauschinger. On peut signaler par exemple :

- l'écart relatif entre 1limite d'écoulement en traction o T et en
compression O qui définit le parametre Bauschinger BEF égal a
I 1 I
1 IO

BEF cf

(5.16)
T|
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- d'un point de vue plus pratique, il est également intéressant de
comparer la limite d'écoulement 0 c obtenue en compression aprés une
prédéformation a la limite d'élasticité initiale en traction 0.+ On utilise
alors le paramétre :

%]

c (5.17)

BEFZ ,: |00|_

" L'évolution de ces parametres avec la déformation plastique
caractérise alors globalement 1'état de contraintes internes introduit dans le
matériau par la prédéformation plastique. Nous étudions uniquement 1l'effet
Bauschinger en sollicitation simple de traction-compression.

La figure (F.5.10) montre 1'évolution du parametre (BEFl) en
fonction de 1la déformation plastique macroscopique dans le cas d'un
polycristal CFC avec des monocristaux dont la matrice d'écrouissage est
choisie isotrope (A = 1). ‘

On observe tout d'abord une croissance trés rapide de 1l'effet
Bauschinger que 1'on peut associer au développement intense des contraintes
internes d'incompatibilités intergranulaires.

A partir -d'une certaine déformation (Ep = 0.2 %), il y a
saturation de 1'effet Bauschinger, ce qui 'correspond 4 une relaxation
contr6lée des contraintes intérnes par le glissement plastique multiple intra
ou intergranulaire.

Cette courbe est tout a fait conforme aux courbes expérimentales

(32)

figure (F.5.11) obtenues par Robillier dans le cas d'acier non alliés pour
différentes valeurs de la résistance a la traction R, caractéristique en fait

de la limite d'élasticité initiale.

4.2. Ecrouissage cyclique

L 'endommagement des matériaux métalliques sollicités en chargement
cyclique résulte essentiellement de leur déformation plastique dont 1'effet
Bauschinger n'est que le premier aspect.

Les amplitudes des déformations plastiques sont en générales
faibles (107 2 107%) et 1e comportement cyclique est habituellement étudié en
traction-compression.

A chéque cycle d'effort, si la déformation n'est pas parfaitement
élastique, une boucle d'hystérésis  est observée sur la courbe
contrainte-déformation. Dfun point de vue pratique, il est important de

" connaitre la durée de vie NR en fatigue plastique qui est souvent reliée &
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1'amplitude de la déformation plastique du cycle re P par la relation de
Manson-coffin

Q
R

ol o et c sont des constantes.

Aep No =C (5.18)

Trés souvent, les essais sont conduits a Ae P constant, et 1l'on
enregistre 1'évolution de Ac qui est la variation maximale de la contrainte
enregistrée au cours d'un cycle en fonction du nombre de cycles. On observe
généralement une stabilisation du cycle correspondant & une saturation de la
contrainte.

Ces résultats permettent alors de tracer les courbes d'écrouissage
cyclique_qui donnent la contrainte de saturation (é%§- ) en fonction de
1'amplitude de la déformation plastique imposée (aeP/2).

Pour un chargement cyclique, la déformation plastique cumulée est
¢gale a EEum = 2 AP N ot N est le nombre de cyéles.

L'écrouissage cyclique a été étudié en traction compression sur un
polycristal CFC isotrope constitué de grains & écrouissage isotrope pour une
valeur de o égale a 0.0l. ,

Les figures (F.5.12) (F.5.13) et (F.5.14).montrent les courbes
d'hystérésis directe pour plusieurs valeurs de 1'amplitude de la déformation
plastique 107%, 1077 et 1072.

Dans les deux premiers cas, on obtient une saturation de la
contrainte pour un nombre de cycle faible (11 et 21), alors que pour une
amplitude de déformation plus importante (10-2) nous n'avons pu vérifier
1'existence d'une contrainte de saturation qui Sembie,néanmoins apparaitre
pour un nombrebde cycle beaucoup plus élevé. ‘ |Ot| |0 |

+ ¢

2p
fonction. de la déformation cumulée et indique bien 1l'existence d'une

La figure (F.5.15) représente 1'évolution de en

contrainte de saturation. Une courbe analogue peut étre constituée pour le cas
ot AeP= 1077,

Lorsqu'on compare la contrainte d'écoulement O en traction
5

monotone et la contrainte & saturation pour un écrouissage cyclique Up'pnur
une méme amplitude de déformation plastique, on observe que ‘le ruppurLU(‘/ﬂn
croit avec 1'amplitude de la déformation et prend des valeurs de 1l'ordre de 5.

L'ensemble de ces résultats est qualitativement en bon accord avec

‘les résultats expérimentaux obtenus par Mughrabi(33) ou par T. Magnin et

coll.(34) dont certaines courbes sont reproduites sur la figure (F.5.16).
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FIGURE (F.5.9)

Modéle rhéologique rendant compte de 1l'effet

Bauschinger proposé par Mandel(zl)
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a =.01
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i

FIGURE (F.5.10)

Ol - 1%
Evolution du rapport BEF 1° |0 |
c

caractérisant l'effet Bauschinger en

fonction de la déformation plastique
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FIGURE (F.5.11)

Variations de 1'effet Bauschinger

o] o]
l_Eljg_l_El en fonction de la
17t '
prédéformation et de la résistance a la

traction pour des aciers non alliés(Bz)
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FIGURE (F.5.13)

Courbes de traction cyclique &

déformation plastique imposée
EP = 10.6-04 T = 2.107° 4
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Courbes de traction cyclique & déformation

plastique imposée eP - 10.6-03
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FIGURE (F.5.15)

‘Evolution de 1l'amplitude moyenne des
. ot| + |9¢] .
contraintes > en fonction de la
déformation plastique cumulée pour un

polycristal CFC déformé & e P = 107%
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(3) 1.5 E-04

(2) 26 E-05

(1) 1.5 E-05

um

FIGURE (F.5.16)

Courbes d'écrouissage cycliques pour des

monocTristaux a différents taux de

déformations YP  yP cum = 4nyP (33)
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5. RESULTATS CONCERNANT LES CHARGEMENTS NON RADIAUX ET NON MONOTONES

Dans les différents processus de mise en forme utilisés couramment
pour la production de pieces métalliques, il arrive fréquemment qu'un ou
plusieurs éléments de volume matériel subissent au cours du processus un
chargement complexe caractérisé dans 1'espace des contraintes par un trajet
non radial et non monotone.

Dans le cas de 1l'emboutissage, par exemple, le méme élément de
matidre peut subir des séquences de chargement allant du retreint a
1'expansion ou inversement. On observe dans ces conditions une’altération de
la formabilité de la t6le, montrant ainsi clairement que les courbes limites
de formage dépendent en fait du trajet de chargement et ne sont pas une
caractéristique intrinseque du matériau.

Ces différences de comportement ont été attribuées :

* Au développement d'une sous structure de dislocations sous forme de
cellules caractéristiques du trajet de chargement

* A 1'apparition d'un endommagement . spécifique par décohésion a
1'interface inclusion-matrice ductile ou par rupture fragile 2
1'intérieur des inclusions

* Au développement des textures de déformation qui conférent une
anisotropie mécanique au comportement global (37).

Dans notre étude; tor's ces effets ne sont pas pris en compte. Par
contre, nous étudions 1'influence de deux autres facteurs, dont 1l'effet sur le
comportement plastique lors d'un chargement non radial et non monotone, est
loin d'étre négligeable. |

I1 s'agit du nombre et de la nature des systemes de glissements
actifs, ainsi que des contraintes internes.

Tout d'abord, il semble évident que le nombre et la nature des
systemes de glissements actifs pour un trajet de déformation donné sont
différents pour un autre trajet. Ces effets seront d'autant plus marqués que
la matrice d'écrouissage est anisotrope et seront accompagnés d'un "régime
transitoire" caractérisé par le passage progressif d'un mode de déformation &
un autre.

Ensuite, il est clair que le systéme de contraintes internes
‘intergranulaires développées lors d'un trajet partiel soit profondément
modifié lorsqu'on change 1la trajectoire .dﬁ chargement. Cet effet est
directement associé a 1'effet précédent conqernant la modification du nombre

et de la nature des systémes de glissements actifs.
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Dans cette étude, nous nous sommes limités a des états plans de
contraintes, ce qui nous autorise & limiter la représentation des phénoménes
dans le plan (01,02).

Ainsi, la figure (5.18) indique les résultats obtenus pour le
polycristal CFC isotrope étudié tout le long de ce travail,-lorsqu'on impose
une séquence traction-chargement équibiaxé-traction.

En ordonnée, est portée la contrainte équivalente au sens de Von
Mises (Oe) et en abcisse, on porte la déformation équivalente (88).

La partie OA de la courbe correspond a la premiére séquence, c'est
~a dire 4 la traction. En A, nous effectuons une décharge totale, puis le
chargement est poursuivi par un essai équibiaxé jusque en C. En ce point, on
~décharge, puis la sollicitation est poursuivie sous la forme d'un essai de
traction.

La partie AA' de la courbe est obtenue directement lors d'un
chargement radial et monotone en traction ou lors d'un essai équibiaxé.

L'analyse de ces courbes montre qu'il existe bien un Trégime
transitoire dont 1'étendue semble diminuer au fur et & mesure que la
déformation augmente. Une deuxiéme observation montre que le niveau de la
contrainte d'écoulement diminue lorsqu'on modifie la nature du trajet de
chargement par rapport au chargement monotone et radial.

Ces observations se retrouvent sur la figure (F.5.19) qui montre
en plus une différence de comportement en traction ou en chargement équibiaxé
lorsque la prédéformation est équibiaxée ou de traction.

Afin d'exploiter d'autres chargements non radiaux, nous avons
calculé 1l'évolution de la surface de chafge pour différentes prédéformations
d'amplitudes et d'orientations variables. Les résultats sont reproduits sur
les figures (F.5.21), (F.5.22), (F.5.20) et (F.5.23) pour lesquelles nous
avons utilisé une résolution nulle (premier systéme actif) pour définir 1'état
de contrainte limite.

L'analyse de ces courbes montre :

¥ Qu'il y a pour les différents trajets envisagés, un assez large effet
d'expansion non symétrique qui semble étré le plus important dans le cos
du chargement équibiaxé.

* | 'existence d'un écrouissage cinématique significatif, du méme ordre de
grandeur que 1'effet d'expansion et qui translate le centre de |
surface dans la direction du chargement.

* Qu'il y a distorsion de la surface seuil dont la forme s'apparente de
moins en moins & l'hexagone de Tresca ou & 1'ellipse de Von Mises, mais

ne présentant pas de maniére nette et certaine des points coniques dans
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1a direction du chargement tels qu'on peut les observer

(28), (29) ; par exemple sur les résultats de Bui(zs)

expérimentalement
figure (F.5.24).
On peut néanmoins observer que la superposition de 1'écrouissage
cinématique et de 1'écrouissage isotrope "entrainent” plﬁs la surface seuil
" dans la direction de chargement que dans une autre direction.
L'apparition de points coniques plus nets pourrait étre obtenue
sans doute par la prise en compte de la texture induite, mais surtout par
1'introduction d'une interaction mécanique anisotrope entre les grains liée 2

des effets mécaniques et morphologiques.
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2E-04

a=.01
A=1

FIGURE (F.5.18)

Courbes d'écrouissage obtenues sur un
polycristal CFC isotrope chargé en

traction-chargement équibiaxé-traction
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2.

5.5E-05

-05 .lE-03
A

o

FIGURE (F.5.19)

Courbes d'écrouissage obtenues sur un
polycristal CFC  isotrope chargé en
traction (T), puis équibiax¢ (B) ou

équibiaxé (b), puis traction (t)
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>, | 2E-04

0%<ESg1%

-2 E-04

FIGURE (F.5.20)

Evolution de la surface de plasticité
suite & un préchargement monoaxial
d'amplitude croissante d'un polycristal
CFC
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22 '2.E-04
I"L .
C F:(Bl
& =0.01
[\ =
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42..E-04 ' 1. : > ’ 1. 2.E-04
x}
| 0%< ERg1%
--2.E-04

FIGURE (F.5.21)

Evolution de la surface de plasticité
suite a un préchargement biaxé

d'amplitude croissante d'un polycristal
CFC
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FIGURE (F.5.22)

Evolution de la su

suite a un

préchargement

rface de plasticité

équibiaxé

d'amplitude croissante d'un polycristal

CFC
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‘¢ =001
A=1

|-2.E-04 =

0%<Eeg1%

. FIGURE (F.5.23)

Evolution de 1la surface de plasticité
suite & un préchargement équibiaxé
d'amplitude croissante d'un polycristal
CFC
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FIGURE (F.5.24)

Frontiéres d'élasticité successives apres
écrouissage, obtenues dans 1'écrouissage
en compression pure d'un tube mince en

Aluminium 99,5 (28)
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6. ETUDES EXPERIMENTALE ET THEORIQUE DE LA PLASTICITE DE POLYCRISTAUX

MET

ALLIQUES BIPHASES

cette

Pour tester les modeéles théoriques développés dans le cadre de

étude, nous avons choisi un matériau hétérogene particulier constitué a

partir d'un alliage du type laiton, sous la forme d'un matériau biphasé. Cet

alliage est hétérogéne a deux échelles différentes :

*

caract

A 1'échelle de chaque phase prise séparément. On a un polycristal
monophasé dont "1'hétérogénéité" est lide a la désorientation
cristallographique des grains. Nous supposerons que 1'hétérogénéité
"intraphase" est inférieure a 1'hétérogénéité due au fait que le
matériau est biphasé.
L'hétérogénéité du matériau provient donc exclusivement de la différence
de comportement entre les deux phases.

Dans le cas des laitons (o+B), il existe deux phases dont les

éristiques principales sont les suivantes (modele) :

Tableau (T7.53)

GRAINS CISSION  MATRICE FACTEUR SYSTEME DE
INITIALE D'ECROUISSAGE ~ D'ACCOMMODATION  GLISSEMENT
. Hy = 4 E - 03
CFC T8 = 2.E. - 05 a = .01 {11} <no>
H, = 12 E - 03
2 Hy =2 E-03
CC T8 =4.E-05 o= .0l {110} <111
Hy = 2 E - 03
(0]
97 10 3 130 ;250
o 15 |21 26 | 30 33 {36.5] 39.5 | 42.5 {45 |48 50
@2 3.50 7 10.5] 14 17.5 21 | 24.5 | 28 31.5 | 38 38.5
F .26 | .36 | .43 | .5 .55 | .59 | .ea | .68 | .70 |.74| .77

6.1. Elaboration des matériaux et des éprouvettes

A partir de différentes coulées spéciales de composition chimique

différente (Tableau 75.2), nous avons obtenu des lingots qui ont été laminés a
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froid, wusinés (figure (F.5.25)) et recuits a 525° C. Les différentes
microstructures sont données sur la figuré (F.5.26). Le fait d'avoir utilisé
des alliages de compositions différentes donne aprés recuit, des matériaux
biphasés pour lesquels la fraction volumique des constituants varie, ainsi

gqu'il est indiqué dans le tableau (T.53).

6.2. Essais mécaniques et résultats expérimentaux

Les essais mécaniques de traction simple ont été réalisés sur une
machine de traction (Instron) sous une vitesse de déformation pratiquement

-3 s-l). L'utilisation de mors autoserrant limite les

constante (€ = 10
glissements des tétes de 1'éprouvette. L'allongement est donné par un capteur
de déplacement extensométrique dont la base de mesure est 25 mm. L'allongement
de 1l'éprouvette et 1la force de traction sont enregistrés sur une table
tragante. L'interprétation des résultats est faite & partir d'un
microordinateur.

Les courbes présentées sont sous la forme (Z/ZO) en fonction de
(Ep/EO) ol Zo et E_ sont respectivement la contrainte et la déformation a la
limite élastique conventionnelle de 0,1 %.

Les résultats expérimentaux sont reportés sur la figure (F.5.27).
A chaaue courbe correspond un matériau biphasé différent par 1la fraction
volumique des deux phases qui le constituent.

Pour un écoulement plastique donné, on observe un accroissement du

seuil d'écoulement plastique avec la fraction volumique de phase B ce qui est

bien conforme au fait que la phase B est plus dure que la phase O.

6.3. Résultats théoriques et confrontation avec les résultats

expérimentaux

* Résultats théoriques : pour les calculs théoriques, chaque phase est

constituée de grains de caractéristique identique, mais d'orientation
différente, ainsi qu'il est indiqué dans le tableau (T1.53).

Les courbes de traction (Z/Zo) en fonction de (Ep/EO) ont été
tracées dans les mémes conditions que pour les résultats expérimentaux figure
(F.5.28).

On peut noter les observations suivantes :
* Lorsque la fraction volumique de la phase B augmente, la limite
d'écoulement, pour une déformation donnée, croit, cette croissance est

plus réguliere que celle indiquée par les résultats expérimentaux.
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* La transition entre 1'écoulement monophasique (0 ) et 1'écoulement
généralisé (a+B) est relativement brutale et se produit pour des
déformations d'autant plus faibles que 1la fraction volumique de B
augmente. Ceci est du aux contraintes internes provoquées par
1'écoulement plastique hétérogéne du biphasé€.

Cette transition étant beaucoup plus progressive dans la situation
expérimentale semble indiquer une différence plus marquée a 1'intérieur
de chacune des deux phases entre les différentes caractéristiques
mécaniques. Ceci doit en particulier étre vrai pour les effets induits
de la taille des grains sur le comportement global du matériau.

* Comparaison avec l'expérience : sur les figures F(5.29), F(5.30) et

- F(5.31), nous comparons les résultats expérimentaux obtenus pour les
alliages & 25 %, 50 % et 75 % de phase 0, aux résultats calculés
lorsque deux valeurs du facteur d'accommodation plastique © sont
Choisies.( o= 0.01 et a=0.1). Dans les trois cas, on obtient un accord
satisfaisant dans le domaine de déformation, considéré pour une valeur
relativement forte (& ~ 0.1) du facteur d'accommodation plastique par
rapport aux cas des polycristaux monophasés CFC. Ceci semble dd au
caractére doublement hétérogéne du matériau biphasé.

Les figures (F.5.32) représentent pour chaque phase @ et B
1'évolution du nombre moyen de systémes actifs (NMSA) en fonction de la
déformation macroscopique pour différentes valeurs de o.

On observe un premier domaine oU seule intervient la
plastification de la phase o . Elle est suivie d'un second régime ol les deux
phases sont actives ; en fin d'un plateau indiquant que la déformation se fait
par augmentation du glissement plastique sur les systémes actifs et non pas
par activation de nouveaux systémes. Ceci ne serait probablement pas le cas si
nous avions pris en compte 1l'écrouissage geéométrique dd aux rotations du
réseau cristallin. v

L'amplitude et la forme de ces différents stades sont fortement
influencées par la valeur de @ , ainsi que le nombre fipal de systémes actifs

par grain et par phase.

6.4. Résultats théoriques concernant le biphasé (a+B) pour des chargements

biaxés et monotones

Le polycristal étudié ici est le méme que celui du paragraphe
(6.3). 11 posseéde deux phases a symétrie cubique (phase a: CFC, phase B: cc)

dont la fraction volumique peut varier.

Dans le cas du chargement monoaxé, nous avons observé un régime
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transitoire important associé a la transition entre 1'écoulement monophasique
et 1'écoulement généralisé. Cet effet doit se retrouver lors de chargements
biaxés.

L'état des contraintes appliqué au matériau biphasé a la forme :

z
ou le rapport Z% est constant.

La définition de la surface seuil peut se faire de plusieurs
manidres. Nous avons choisi ici d'utiliser le critére de la déformation
équivalente qui consiste & dire que la surface de plasticité est atteinte
lorsque la déformation équivalente au sens de Von Mises atteint une valeur
donnée. En plus de ce criteére, nous avons utilisé un critere, plus physique,
pour la limite élastique initiale. I1 ‘consiste & admettre que 1'état de
contrainte est un point de la surface macroscopique initiale, lorsque la
cission critique initiale est atteinte sur le premier systéme de glissement
actif.

Dans tous les bas étudiés, la surface initiale, ainsi décrite,
correspond 3 celle obtenue & partir du critére de Tresca, c'est & dire un
critére de cission maximale sur le systéme le plus chargé. Cette surface
initiale est la surface de plasticité de la phase * (CFC).

Par contre, lorsque nous utilisons un critére & déformation
plastique équivalente imposée, l'allure de la surface "initiale" se rapproche
d'une ellipse (critére de Von Mises) et dépend beaucoup du niveau de la
déformation équivalente choisi.

Les figures (F.5.34 -a,b-) représente la section par le plan
(Z3 = 0) de la surface de plasticité pour les deux matériaux constituants le
biphasé.

Pour la phase O, comme il faut s'y attendre, le dismetre de la
surface est plus petit que pour la phase B. De méme, l'écrouissage est plus
faible pour la phase B, (H::E%ﬁ) que pour la phase CX(H::E%E) comme on peut le

constater sur les figures.

La figure (F.5.35) représente les résultats obtenus dans les mémes

conditions, mais pour le biphasé 50 % de o et de B.
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La premiére surface correspond ‘@ 1'écoulement de 1a phase a.; a 1la
seconde surface (0,01 %) est déja associé 1'écoulement généralisé (a+B) alors
méme que pour la phase B -seule figure (F.5.34b) on serait encore dans le
domaine élastique. Cette plastification précoce de 1a phase B est due aux
contraintes internes induites par 1'écoulement hétérogene du milieu biphasé.

| De méme, on observe que le taux d'écrouissage pour le biphasé est
nettement supérieur 3 celui des phases o et B pPrises séparément. Ceci est
€galement dd aux contraintes internes.

Ces résultats sont confirmés par l'analyse de 1la figure (F.5.36)
ou la surface associée au biphasé (surface n®2) croft beaucoup plus vite que
les surfaces (1) et (2) pour les deux phases du biphasé. Ce phénomene est tres
important jusqu'a des déformations réduites Ep/E0 de 1'ordre de 10. Au dela,
l'action des contraintes internes aura partiellement réduit les hétérogénéiteés
de déformations plastiques et les contraintes internes associées. Ce résultat

est analogue & celui qui été observé dans le cas des sollicitations cycliques.
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TABLEAU (T.5.2)
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FIGURE (F.5.25)
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(2) 38.7({Zn

@:‘ @;‘% g:ﬂ'tif‘“"‘

) (d)

Figure (F.5.26)

v 2.8 Microstructure des différents- lingots
r _\\"’é’ (5)4 /an . aprés laminage et recuit a 525° C pour
N o \; \..V-g"‘ _— les différentes compositions chimiques :

T L U :‘Q_ 5::..):3} (a) 36.9 % Zn -- 100 %

R --\ R S . . -
L /x‘j\ i\ & DS "_ _ (b) 38.7 % In -- 95.4 %

TR S ;"’..‘Q, % S (c) 40.1 % Zn —— 72.7 %
R N &R (d) 41.5 % Sn -= 49.1 %
S T Sy TR
R < IR = iy (e) 42.8 % In -- 26.4.%
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% 369%z100 %o
* 387% 954 %o
* 401% 727 %«
W 41,5% 491 %a
A 428% 264 %«
W44 X 173 %a

0 5 10 15

1 A L

FIGURE (F.5.27)

Courbes de tractions expérimentales d'un
matériau biphasé '"laiton" avec des

compositions chimiques différentes.
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CC A=1
CFC A=3
a =.01

&

S 10

1 |

@:100%0:

@ =50%a
@ = 25%a

®=0%a

15

FIGURE (F.5.28)

Courbes de tractions théoriques obtenues
par le présent modele pour différents

pourcentages de la phase o "CFC".
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Mp4

75% &

CC A=1
"CFC A=3
*P3:401/2n

FIGURE (F.5.29)

(—) Courbes de tractions théoriques obtenues par le présent modele
(a=0.01 , o= 0.1) avec 75 % de la phase a CFC

(*)  Courbe expérimentale obtenue sur du laiton 40.1 % Zn
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50 % &
i | CC A-1
CFC A-3
_ 4 ‘ . » P4=41.5ZZn

FIGURE (F.5.30)

(—) Courbes de tractions théoriques obtenues par le présent modéle
(@ =0.01 , &= 0,1) avec 50 % @ CFC et 50 % B CC.

(*)  Courbe expérimentale obtenue sur du laiton 41.5 % Zn.
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“b

25% X

CC A=t
CFC A=3
«P5=42.8/2n

d? 10 :%() 30

FIGURE (F.5.31)

(——) Courbes de tractions théoriques obtenues par le présent modéle
(a =0.01 ,0 =0.1) avec 25 %o CFC et 75 % B CC.

(---) Courbe expérimentale obtenue sur du laiton 42.8 % Zn.
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FIGURE (F.5.32)

Evolution du nombre moyen de systeémes actifs (NMSA) en fonction de la

déformation macroscopique d'un polycristal 50 % a + 50 % B avec

(a)
(—) phase CFC
(---) phase CC

a = 0.1
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FIGURE (F.5.33)
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Evolution du nombre moyen de systémes actifs (NMSA) en fonction de la
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déformation macroscopique d'un polycristal 50
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FIGURE (F.5.34)
23 = 0 obtenue par le présent

Surface de plasticité dans le plan
modéle pour différents niveaux de déformations

.a) phase a CFC pur
.b) phase B CC pur
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50%

o%<Ep< 01%

FIGURE (F.5.35)

Surface de plasticité dans le plan 23 =0
obtenue par 1le présent modele pour un
polycristal biphasé 50 % de o CFC et 50 %

CC a différents niveaux de déformations.
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" (3)cc
FIGURE (F.5.36)
Surface de plasticité dans le plan 23 = 0 obtenue par le présent
modeéle pour des polycristaux CC, CFC, 50 % CC + 50 % CfC, a
=.01% , () EP=.13%

différents niveaux de déformation (a) gP



CHAPITRE VI

CONCLUSION
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Le présent travail est une contribution & 1'étude du comportement
plastique des polycristaux métalliques dans le cas ou le chargement n'est ni
radial, ni monotone.

Pour mener ces études, nous avons exploité un modele
self-consistant & accommodation plastique dont les résultats, déja connus
pour des chargements simples (traction), sont en bons accords avec les
obServafions expérimentales, & la fois pour.le comportement plastique et pour

la formation des textures de déformations.

Dans nos applications, nous retrouvons cet accord qualitatif tant
pour la modélisation de 1'effet Bauschinger et de 1'écrouissage cyclique, que
pour les chargements biaxés non radiaux. Cet accord qualitatif montre a
postériori le réle des contraintes internes dans le comportement plastique du
polycristal. Il montre également que 1'évolution de ces contraintes internes

par le modeéle self-consistant peut étre considéré comme acceptable.

Dans le cas des matériaux biphasés, pour lesquels nous avons
effectué nous-mémes une série d'essais expérimentaux sur des laitons (a+8)
spécialement élaborés et préparés pour cette étude, la confrontation entre les
résultats théoriques et expérimentaux donne un accord satisfaisant compte tenu

des hypotheses simplificatrices utilisées.

D'un point de vue théorique, nous proposons, sans la développer
une nouvelle formulation pour 1l'écrouissage du monocristal, prenant en compte
les actions & distances entre dislocations et intégrant ainsi la partie
cinématique de 1'écrouissage du monocristal dd aux contraintes internes

intragranulaires.

De méme, lors de la revue bibliographique sur les méthodes
d'évaluation des propriétés effectives des milieux hétérogénes, nous avons
montré 1'intérét d'un modeéle simple, valable pour les milicux faiblement
hétérogenes et qui, développé dans le cas de la plasticildé des polyerislinx
métalliques, permettrait sans doute, avec des moyens numériques relalivement
simples, d'obteqir des résultats meilleurs que ceux que l'on oblient

actuellement a partir des modeles de Taylor ou Taylor relaxé.

Cette étude a été centrée plus particuliérement sur 1'influence
des contraintes internes et de 1'écrouissage intracristallin sur le

comportement plastique, il faudrait faire intervenir en plus les effets de la
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texture cristallographique induite et des modifications de la structure du

polycristal en particulier de la forme des grains.

Ces effets, sensibles aux grandes déformations, vont moduler
1'influence des contraintes internes et de 1'écrouissage intracristallin, dans .
un sens qu'il est difficile d'apprécier a priori.
L'introduction, dans les calculs de ces nouveaux parametres, exige une analyse
plus fine des équations du probléme et nécessitera sans doute une révision
profonde des programmes de calculs actuels, afin que les temps de calculs et

la taille des programmes informatiques restent raisonnables.
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