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Rêsumé

L'obje{if du travail présenté est consacré à l'étude de la localisation de la déformation

plastique au moyen d'une modélisation originale alliant la mécanique et la microstructure du

matériau.

Cette modélisation est appliquée au cisaillement d'un acier à blindage, dans le cadre d'une

étude de sa sensibilité au cisaillement adiabatique. Elle est basée sur les développements de la

théorie mécanique des matériaux micro-hétérogènes à microstructure évolutive. [-es hétérogénéités

de la microstructure créées lors de la déformation plastique par les mouvements des dislocations et

leurs intéractions forment un réseau intragranulaire de cellules ou de groupes de cellules mobiles.

Cet amas local de cellules peut être schématisé à une échelle mésoscopique pa.r une 'inclusion' dont

la frontière est mobile.

Nous présentons I'application du modèle biphasé de I'inclusion plastique à frontière mobile

de H. Sabar et M. Berveiller au cisaillement de cet acier, en parallèle à des essais de torsion et de

poinçonnage progressif réalisés pour l' étude expérimentale.

Le modèle simplifié, unidimensionel et en cisaillement simple isotherme, utilise des données

mécaniques globales du matériau issues des essais mécaniques statique et dynamique pour

déterminer ses caractéristiques, et des données topologiques de la microstructure basées sur des

observations en microscopie électronique (MEB/IvIET) adéquates à ces échelles.

La description de la modification de cette méso-structure au cours de la déformation de

cisaillement montre qu'il est possible de prévoir la localisation de la déformaton, et de préciser la

sensibilité d'un matériau au cisaillement adiabatique par extension de cet aspect prévisionnel de la

ruine. L'étude de la sensibilité du modèle à ses para:nètres s'inscrit dans une recherche d'application

à d'aufies matériaux que I'acier de notre étude.

L'intérêt de ce type de modélisation est de proposer aux élaborateurs de matériaux un outil

numérique qui associe des données microscopiques (ou méso) accessibles aux métallurgistes, à des

caractéristiques mécaniques globales du matériau final souhuté. La conception de matériaux

nouveaux et I'amélioration de ceux existants est une application de cette modélisation.

Mots clefs :

localisation de la déformation, modélisation méso-macro, sensibilité au cisaillement adiabatique,

torsion, poinçonnage, dynamique, inclusion à frontière mobile, microscopie électronique
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Liste des abréviations et notations employées

Comportement mécanique

E module d'Young en traction ou module apparent en compression (GPa).

R* résistance à la traction (MPa).

Rrupt résistance à rupture (MPa).

Rpo.z ou o" définition de la résistance pratique à0.2Vo de déformation plastique

et limite d'élasticité (MPa).

AVo allongement(Vo).

ZVo coefficient de striction à rupture (7o).

oma* valeur maximale obtenue pour la contrainte (MPa).

tpl rupt déformation plastique de l'échantillon à la rupture.

tpl max valeur maximale obtenue de la déformation plastique de l'échantillon.

e vitesse de déforrration 1s-l;.

te contrainte de cisaillement (MPa).

Tpl max valeur maximale en déformation plastque de cisaillement de l'échantillon.

i vitesse de déformation en cisaillemsat (s-1).

T température ('C)

Métallurgie et microscopie

(L) ou Long. sens longitudinal des tôles, sens du laminage.

(TC) ou Trav. sens travers court des tôles.

pHV microdureté Vickers.

Pti, pression de tir du canon à gaz aux barres de Hopkinson (bar).

MO microscopie optique.

MEB microscopie électronique à balayage.

MET microscopie électronique par transmission.

Q*oy"n diamètre moyen (unité précisée: mm, ltm ou nm).



Modélisation

Y" énergie libre de Helmholtz (J/m3).

v, dv élément de volume (m3 ou pm3).

S, dS surface ou élément de surface (m2 ou pmt).

o, I, o' contraintes respectives locale, macro et interne(MPa).

o'i contrainte moyenne interne dans une famille d'inclusions d (MPa).

t, t" déformations respectives totale locale et élastique locale (1.).

ep, €,p0, gPi déformations resp. plastique locale, de la matrice 0 etde I'inclusion i (1.).

^f cisaillement de la matrice.

t' ou t' cisaillement dans I'inclusion.

E, Ep déformatons totale macro et plastique macro (1.).

fo fraction volumique de la matrice.

û ou fr fraction volumique de I'inclusion.

C tenseur des constantes élastiques (Mpa).

I tenseur unité.

Si tenseur d'Eshelby pour un ellipsoide ptat i.

H tenseur d'écrouissage

I,p coefficients de Lamé (MPa).

âi, ci grand axe et petit axe de I'ellipsoïde i (m ou ou U.m).

r; densité volumique d'inclusions.

A, G constantes précisées lors du calcul analytique.
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Introduction

Au cours d'un choc (perforation de blindage, essai de choc automobile, impacts divers) ou

d'un effort contrôlé (usinage rapide, laminage, emboutissage), la structure mécanique est soumise à

des sollicitations de haut niveau de contraintes et rapidement. [-es matériaux mis en jeu doivent

absorber ou dissiper un flux d'énergie très important, souvent d'origine cinétique.

I-es matériaux à hautes caractéristiques, comme le sont les aciers traités, intéressent en

particulier les études de matériaux de matriçage et les réalisations pratiques par usinage rapide ou

bien également les structures pour les applications blindages. Cependant, lors des nombreuses études

effectuées sur ce type de matériaux, il est apparu qu'un des modes de ruine, lorsque le matériau ne

peut dissiper suffisamment rapidement ceffe énergie, existait sous forme de bandes localisees à

caractère adiabatique (voir les exemples en Figure 1.1).

a) usinage rapide b) impact

Figure l.l : exemple de bande de cisqillement adiabatiquelrl.

Ce phénomène physique, observé dès le XIXreme siècle par Trescat'l, pui. par Trentt3l (en

Ig4I) ou7æner et Hollomontal en IgA,est véritablement étudié depuis le début des années 70 aussi

bien d'un point de vue expérimental et métallurgique que par les approches de modélisations

thermo-mécaniques. Ces travaux intéressent la plupart des classes de matériaux : ferreux, non

ferreux et composites, mais les structures hexagonale compacte et cubique centrée sont plus

particulièrement concernées par ce phénomène.tuts1t61
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[,es bandes de cisaillement adiabatique se présentent sous la forme d'une déformation

localisée de cisaillement plastique intense avec un échauffement pseudo-adiabatique (usqu'à 750"C

mesurés)t3llTltslteltloltlll - une faible diffusion est toujours présente. Elles ont I'aspect d'une surface

d'épaisseur qui varie de quelques pm à quelques centaines de pm en moyenne selon le matériau et

les conditions d'essai. L'ordre de grandeur du cisaillement lo"d T*or"n dans la matière peut aller de

l0o à lgggEol+llroltl2l, alors que l'élément de structure n'a subi qu'une déformation plastique globale

de quelques pourcents. Cette localisaton se passe dans un temps court, d'une durée de quelques

dizaines de ps, pour faire apparaître la bande de cisaillement et, éventuellement, les premières

fïssures conduisant à la rupturetutl3ltl4l. Ce mécanisme est par conséquent classé dans la catégorie

des phénomènes à grande vitesse de déformation et à haute température.

Iæ principal mécanisme retenu par les différents auteurs est celui d'une élévation de

température créé.e par la dissipation du travail des forces extérieures. Cet échauffement adoucit alors

le matériau dans une zone privilégiée peu étendue qui constituera la bande de cisaillement

adiabatique. La déformation de cisaillement est favorisée jusqu'à la fin de la sollicitation, ensuite la

matière non déformée au voisinage de la bande de cisaillement adiabatique provoque un

refroidissement rapide par diffusion de la chaleur. Pour expliciter cet aspect, les auteurs emploient le

vocabulaire de trempe 1oto1"t3ll7lt151. n est possible d'observer, par exemple dans les aciers ou les

alliages de titane, une transformation microstructurale de la phase mère. Cette déformation peut

s'accélérer dans un cycle auto-catalytique catastrophique jusqu'à la rupture de la structure.

Par conséquent et dans les cas ne présentant pas de rupture (par exemple, la formation de

microbandes lors de laminages croisés), la localisation de la déformation rend le <crouveau> matériau

non seulement beaucoup plus sensible à une nouvelle sollicitation, mais aussi présente le risque

d'être plus facilement rompu. Une question se pose donc sur I'existence de ces bandes. Plusieurs

voies d'énrdes sont possibles. Une première solution consiste à faire de nombreuses expériences

pour avoir des données permettant de construire les enveloppes limites (déformation de cisaillement

adiabatique, déformation à rupture,..) du matériau. Il faut alors travailler avec une grande quantité

d'abaques selon le matériau et son état, les conditions de sollicitations souhaitées pour trouver la

réponse attendue. Une autre solution, de plus en plus utilisée, consiste à faire des modélisations des

phénomènes observés.

Nous pouvons distinguer quelques-unes des techniques de modélisation par leur spécificité

entre les formulations courantes et des formalismes micro-macro, appelés à se développer.
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Iæs modèles fondés sur les relations de la mécanique des milieux continus permettent de

développer les calculs analytiques et de proposer des résultats généraux intéressants. Cependant, ce

schéma garde un aspect global basé sur des données mécaniques macroscopiques (d, n, m...).

En effet, ces modèles ne donnent pas d'information directe sur la microstructure du matériau ni sur

son évolution au cours de la sollicitation. Cependant cette technique a I'avantage de s'appliquer à

tout type de matériau puisqu'il ne s'agit pas de se préoccuper d'une microstructure en particulier.

Iæ rôle de la microstructure dans une définition de la sensibilité au cisaillement adiabatique

reste un sujet actuel dans le domaine de la recherche sur le comportement des matériaux. Depuis une

dizaine d'années, des études comparatves de matériaux ont mis I'accent sur la participation de la

microstructure.t6lll6ltlTltlsltlel Il s'agit de regarder (et de traduire en modèle) des échelles inférieures à

celle du volume élémentaire macroscopique ou du grain, et donc, d'éfudier la microstructure

intragranulaire. Cette caractéristique, nouvellement étudiée depuis quelques années et très

importante, concerne les notions de parois et cellules de dislocations en mouvement.

Pour illustrer cette nécessité de comprendre I'importance du trajet de chargement sur une

microstructure et les conséquences résultantes sur les caractéristiques mécaniques macroscopiques,

nous pouvons citer les travaux de Korbel et MartintlTl . Ces auteurs ont étudié I'effet d'une traction

uniaxiale de tôles laminées à 10, 20 ou 307o.Ia Figure 1.2 montre leurs résultats expérimentaux,

nommés trajet dur pour les types de chargements complexes. Iæs chargements complexes

concernent des trajets de directions non monotones, présentant une contrainte de recharge augmentée

et un adoucissement.

4500
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1 800

900

Disptocemenl (mm)

Figure | .2 : Courbes dc traction d' éprouvettes prédéformées ( H. t , 0.2 ott 0.3) par un laminagelt7l

Une direction de traction parallèle (L) et perpendiculaire (T) à celle du laminage sont envisagées.
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[æs modèles actuels polycristallins (Cf. t16]tl7l) n'arrivent pas à reproduire ce type de

courbe expérimentale. I-es résultats dépendant fortement des premiers chargements, les modèles

actuels ne font intervenir I'histoire du matériau qu'au travers de l'écrouissage associé aux systèmes

de glissement, à l'échelle intragranulaire. Or la microstructure intragranulaire a un rôle important sur

la réaction à un second chargement, en particulier dans le cas de la localisation de la déformation.

Mieux connaître les évolutions d'une microstructure sous les effets du cisaillement

permettraient de mieux comprendre la formation des bandes de déformation localisée.

Un autre aspect important de ces études est lié à la possibilité de modifier, d'améliorer les

composantes d'une microstructure pour I'aide à la conception métallurgique de matériau. Ces

techniques de modélisation deviennent alors un outil pour élaborer des matériaux spécifiques, dont

une application peut être de faire apparaître ou éviter la localisation de la déformation et les bandes

de cisaillement adiabatique.

Lors de precédents û'avauxt8ltlllta0llzll effectués au CREA sur différents aciers martensitiques,

l'étude des bandes de cisaillement adiabatique ainsi que I'optimisation des géométries d'éprouvettes

ont permis de mieux comprendre le développement et la propagation d'une bande de cisaillement

adiabatique, à partir d'un défaut géométrique, pour les expériences, ou géométrique et thermique,

pour les simulations numériques.

Nous avons décidé de nous attacher à observer et analyser la formation de la bande de

cisaillement adiabatique par l'étude de l'évolution de la microstructure et de I'effet géométrique

dans les mécanismes de déformation. [æ matériau de l'étude est un acier 28NCD6 dans un état traité

(dureté-52 HRc), de la classe des aciers martensitiques. Il est nommé sous la référence MARS240@I

du fournisseur Creusot-Loire Industrie.

Dans notre cas particulier, les travaux effectués sont I'analyse et la caractéisation des

paramètres physiques qui ont une influence sur les conditions d'apparition du cisaillement

adiabatique, au moyen d'une modélisation originale, basée sur les développements de la théorie

mécanique des matériaux micro-hétérogènes à microstructure évolutive. I-e schéma à I'origine de

cette étude est celui du modèle théorique biphasé non linéaire de I'inclusion plastique à frontière

mobile développé par H. Sabar et M. Berv"i1"ttlelt22l.

I.a partie A est consacrée à la bibliographie relative aux bandes de cisaillement et à la

localisation de la déformation ainsi qu'au choix de notre modèle.

t vARsz+o@ est un nom déposé par Creusot-Loire Industrie.
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[æs données du matériau nécessaires aux calculs font I'objet de la partie B et sont obtenues

grâce aux essais de torsion (statique et dynamique) et de poinçonnage ainsi qu'aux observations par

microscopie électronique à balayage et en transmission.

Dans la partie C, après une introduction générale et historique sur les questions du rôle de la

microstructure dans les aspects à l'échelle macroscopique du comportement, nous présentons les

bases du modèle dans son cas général, avant de s'intéresser à I'application plus particulière que nous

avons regardée. Ensuite, la sensibilité aux paramètres est étudiée en fonction de I'effet des différents

facteurs pour déterminer les limitations d'application de ce travail. L'application au matériau support

de l'étude est discutée dans le dernier chapitre, paragraphe D de ce document.

Nous donnons ensuite les conclusions que nous avons obtenues et les perspectives qui

s'offrent à ce type de modélisation.



Partie A

Etude bibliographique
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A. Etude bibliograPhique

Cette première partie, consacrée aux notes bibliographiques, a le but de présenter, avec

quelques uns des documents relatifs au cisaillement adiabatique, les travaux précédents des

différentes équipes intéressées par le sujet, de relever les points où notre étude expérimentale et

numérique s'insère, et de poser les questions auxquelles nous souhaitons proposer des réponses.

Lrs paragraphes suivants présentent le phénomène physique qu'est le cisaillement

adiabatique avec un accent particulier mis sur les microstructures concernées. [.e Tableau A.2.1 etle

Tableau A.2.2, chronologiques et détaillés, sont un support utile à la compréhension de l'évolution

de l'étude des bandes de cisaillement adiabatique. Pour ne pas restreindre cette étude aux seuls

aciers, qui sont les matériaux principalement à I'origine de I'observation des bandes de cisaillement

adiabatique, il est rappelé brièvement la présence de ces bandes dans quelques auttes matériaux.

En paratlèle à ces travaux sur les bandes de cisaillement, des recherches au niveau de la

modélisation de ce phénomène sont réalisées. Parmi les différentes hypothèses et le choix des étapes

de la localisation choisies pour être modélisées, nous faisons une présentation de quelques unes des

hypothèses couraûlment retenues et de nouvelles voies de recherche micro-macro qui intéressent

notre étude en particulier.

A.1. Différents modes de sollicitation

A titre de comparaison, sont reportés dans le Tableau A.l. I ci-dessous les principaux modes

d'étude des bandes de cisaillement adiabatique relevés par Bai & DoddtU et pour cette étude

bibliographique. [â nature de ce phénomène entraîne que tous ces essais sont dynamiques. Le

Tableau A.2.2 regroupe de façon condensée quelques unes des différentes études du cisaillement

adiabatique,
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Bai & Dodd Tableau 4.2.1

Tableau e.2.2

vitesse de

déformation (s-11

Impact 33 7 10.* 'à  10 . *

Torsion t8 t0 10. a 10.

Compression 9 9 10.*'

Poinçonnage 4 4 10.*'

Usinage 6 3 10. à 10.' '

Explosion 9 I 10.*'

Tableau 4.1.1 : Méthode d'essai du cisaillement adiabatique.

Ce tableau-résumé montre de façon simple quels sont les moyens d'étude du cisaillement

adiabatique. [,es plus employés, en terûIe d'essai de laboratoire, restent les bancs de torsion

dynamique, les banes de Hopkinson en compression et I'impact de plaques (plan ou incliné).

Les essais de torsion dynamique permettent de couvrir une large gamme de vitesses de déformation

(du quasi-statique 10.-3 s-l au dynamique 10.*3 s-t; pour détailler I'aspect du cisaillement simple seul.

La compression dynamique reste un moyen simple d'étudier la réponse des matériaux à grande

vitesse de déformation. L'intérêt des essais d'impact de plaques est qu'il permet d'atteindre de très

grandes vitesses de déformation (10.# à 10.'6 voire *8 s-t;, et de former des réseaux de bandes de

cisaillement adiabatique, sous des conditions de déformations uniaxiales.

Nous avons utilisé, outre les moyens statiques disponibles au CREA pour l'étude du

comportement, les bancs de compression et de torsion dynamiques pour obtenir les informations

relatives au cisaillement. Nous disposons également d'une technique de poinçonnage dynamiqueull,

moyen expérimehtal permettant de générer des bandes de cisaillement incomplètes à différents

stades de leur formation.

note : étant donné la diversité des cas de localisation de la déformation en cisaillement, il faut donc

préciser le vocabulaire employé dans ce travail. Le terme 'bande de cisaillement adiabatique' est

utilisé pour les essais dynamiques conduisant à une localisation de la déformation par fines bandes.

Il peut y avoir une transformation de phase dans les cas des plus fortes sollicitations. Il s'agit alors

des bandes dites de transformntion.lnrsqu'il n'apparaît qu'une bande de cisaillement intense (très

forte déformation locale), les bandes sont dites de déformntion. I.orqu'il ne s'agit que de
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cisaillement conduisant à la formation d'une bande, nous parlons de cisaillement non homogène, de

bande incomplète ou d'apparition de la localisation. Notre modélisation s'attachera à décrire

I'apparition de la localisation.

A.2. Nature des bandes de cisaillement adiabatique

La plasticité adiabatique est favorisée dans les matériaux fortement sensibles à la vitesse de

déformation et de raible conductivité thermique (cas des alliages de titane). H. Rogerst23l a distingué

les matériaux en deux grandes classes selon la nature microstructurale de la bande de cisaillement

adiabatique et leur tendance à former des bandes de transformation ou de déformation (cisaillement

intense mais sans changement de phase). Stakel2al et Dormeu4t2sl ont défini un matériau idéal

sensible au cisaillement adiabatique comme présentant une haute résistance, un faible écrouissage,

une faible chaleur spécifique ou un rapide adoucissement themfque. Les matériaux à taible densité

tels que I'aluminium ou le titane et leurs alliages respectifs présentent ces bandes de cisaillement

adiabatique. Celles-ci sont également facilement observables dans des matériaux denses comme les

aciers, ls5 allinges de tungstène ou d'uranium.

Les bandes de déformation s'observent dans I'aluminiumrzs]lnr2Âl et ses alliages, le cuivretl6l

et ses alliages, le titane pof"l, les alliages de tungstène,[30]t3ul32l les bandes de transformation sont

présentes dans les alliages de titane (principalement TA6Vllslt2s]In\34 ou d'uraniumt32] et dans tous

les types d'aciers.

Nous rappellons que ce mode de ruine par la localisation de bandes de cisaillement se

rencontre dans de nombreux matériaux ayant des structures totalement différentes, en dehors du

cadre des applications d'aciers à hautes caractéristiques en vue d'utilisations de haute technologie

ou militaires. I.a localisation de la déformation par bandes de cisaillement - intense non homogène

mais non nécessairement adiabatique,- s'observe également en géologie dans les sables

agglomérést3sl et les roches sous contruin1"rt36lt37l mais aussi dans les matériaux à structure

alvéolaire cofilme le boist38] ou le nid d'abeille soumis uu* 
"1to".t3e)ta0l

matériaux se rencontre également en conditions cryogéniquestæltall.

Ce type de ruine des
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A.2.1. Microstructure des bandes dans les aciers

Au XXiè'" siècle, Tresca est un des premiers à remarquer ces déformations localisées, qu'il

appelle "heat lines". Il pense qu'une partie du travail mécanique se dissipe dans ces régions sous

forme de chaleur (effet Joule).

Dès 1941, Trentl3l remarque des "lignes blanches" sur les fils extérieurs des câbles de

treuillage en acier dans les mines. Il identifie le réseau tétragonal de la martensite, formée par

transformation de la sorbite initiale sous les conditons de forte pression de Ia friction du câble sur

les supports et de l'élévation de température - due à l'énergie de cisaillement plastique local - qu'il

estime croître jusqu'à 700'C suivie d'un refroidissement rapide par la matière environnante.

Scott & al.tsal en 1966 pensent que la bande est constituée de ferrtte sursaturée par la

dissolution des carbures en conditons extrêmes d'échauffement et de pression, mais que

I'explication de cette dissolution pnr une diffusion est peu plausible car elle reste trop lente.

En I97I, Glenn & Iæslieta3l mesurent une augmentation de la microdureté dans la bande.

læurs analyses au MET laissent supposer une structure de taille inférieure à 0.1 pm, et une élévation

de température permettant I'austénitisation. I-a structure finale dans la bande serait alors une

austénite extrêmement déformée, issue de la fine martensite initiale tandis que V/ingroveul4l observe

une structure cubique centrée qualifiée de mnrtensite non conventionnelle.Ins bandes seraient liées

à la forte densité de dislocations groupées en cellules.

En 1981, Sangoytasl ûouve une mnrtensite trèsfine sans austénite résiduelle pour des aciers

soumis à perforation. Selon I'auteur, la pression du choc permet d'abaisser la température de

transformation de phase de sorte qu'iln'est plus nécessaire d'atteindre 1000oC ni la fusion locale.

Dodd & Baitlsl, en 1985, dans un article sur la largeur des bandes de cisaillement adiabatique

observent des lighes blanches de mnrtensite pour des aciers et des bandes étroites pour d'autres

matériaux.

En revanche, Derept7lt8l, dans une étude détaillée d'un acier à blindage, soumis à perforation,

observe dans la bande une structure de ferrite 6, équiaxe, constituée de grains de diamètre moyen

135 nm et contenant de fins feuillets de martensite (10 nm). Pour atteindre le domaine ô, il faut

supposer qu'une très haute température d'échauffement est crée'e. Ce domaine ô conduit à des

valeurs de température dont I'ordre de grandeur est supérieur à 1000"C dans la bande. Ensuite, la

matière environnante dissipe la quantité de chaleur présente et a I'effet d'une trempe très rapide qui

il
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bloque la ferrite ô. J. L. Derep émet des réserves quant à I'existence de gerrnes de fusion locale,

malgré ces niveaux de température, puisqu'ils ne peuvent être retrouvés.

Dodd 4 Suittsl présentent, en 1987, la nature et le mécanisme de formation des bandes de

cisaillement adiabatique sur des aciers impactés. [æs lignes blanches sont une très fine martensite

tétragonale centrée obtenue par la localisation d'une bande qui s'échauffe suffisamment par

déformation pour atteindre I'austénitisation. Lorsque la sollicitation est passée, l'échauffement cesse

et la matrice voisine de la bande absorbe I'excédent de chaleur en faisant une trempe brutale, ce qui

explique I'apparition de la martensite. Toutefois, il ne s'agirait pas d'une martensite de trempe

classique car elle est équiaxe, a une taille de grains très fine (quelques dizaines d" t -) et peut

contenir de l' austénite rés iduclle.

En 1990, Meyers & rWittmantlal étudient des aciers à faible taux de carbone (4,2Vo) en

perforation. IIs observent que les lignes blanches ne sont pas forcément hansformées mais ont une

microstructure très fine avec une sursaturation en carbone dont la dureté est augmentée. I-es bandes

de cisaillement adiabatique apparaissent essentiellement dans les aciers trempés de dureté élevée,

avec une transformation de phase éventuelle dans la bande. Iæs auteurs précisent qu'ils n'ont pas la

preuve assurée de cette transformation. Dans l'étude d'un acier AISI4340 (martensitique), la bande

résultante a la même structure que la matrice ; cubi4ue centrée tétragonale avec des carbures

redissous ou très petits (1-carbures, cémentite). t es lattes de martensite initiales semblent cassées et

remplacées par une structure rnicrocristalline.I-es lignes blanches, mises en évidence par I'attaque

chimique lors de I'observation microscopique, seraient dues à une modification de la réaction de la

bande à I'attaque chimique par rapport à I'attaque classique de I'acier ou à un changement de nature

des carbures dissous.

Bai & Doddtu en 1992, en faisant référence à Dereptsl ne reprennent pas I'idée de la seule

martensite présente
J

Récemment en I993,Cho & aliilr0l ont étudié la microstructure et le mécanisme de formation

d'une bande de cisaillement adiabatique en torsion dynamique sur I'acier HY-100 (lattes parallèles

de martensite revenue). Ils obtiennent une structure équiaxe très fine constituée de petits grains

allongés de diamètre de 0,1 à 0,3 pm (rapport d'élongation compris entre 10 et 40), présentant une

forte densité de dislocations ainsi que des murs de dislocations apparus au cours de I'orientation et

l'étirement des grains dans la bande de cisaillement adiabatique, dans le sens du cisaillement.

En 1994, Zurekl33l a réalisé des essais de poinçonnage dynamique par impact direct

projectile sur des échantillons pastilles de AISI 4340 perlitique. [,es observations de

du
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microstructure déformée effectuées en microscopie optique et par microscopie électronique à

balayage montrent un compactage et une réorganisation des lattes originelles mais sans preuve de

transformation de phase.

Mbokgwere & aliilssl ont analysé par microscopie électronique en transmission les bandes de

cisaillement adiabatique dans un AISI 4340 en torsion dynamique. I-a microstructure relevée est

équiaxe très fine dans la bande de cisaillement adiabatique mais ne présente pas de preuve d'une

transformation de phase.

[-es premières campagnes d'essais (compression et poinçonnage dynamiques) menées à

I'ETCA n'avaient pu contribuer à infirmer ou confinner les précédentes conclusions de changements

de phase éventuelstTltlu pour les aciers à blindage étudiés. En effet, seules quelques observations au

MEB ont été faites sur les bandes de cisaillement adiabatique naissantes dans I'acier à blindage mais

sans pouvoir analyser la très f,tne et très complexe microstructure des bandes alors obtenues. Les

tentatives de réalisations de lames minces pour le MET avaient échoué. Depuis lors, les observations

et les analyses réalisées à I' ETCA sont présentées dans la partie B de ce document.

4.2.2. Bandes de cisaillement d'autres matériaux non ferreux

Parmi les auteurs précités (voir aussi les références tllt56l), quelques uns ont étudié la

formation des bandes de cisaillement adiabatique dans des matériaux non ferreux (ou à faible

pourcentage de fer) tels que les alliages de titane, d'aluminium, de cuivre ou de tungstène.

[-es données chiffrées sont détaillées dans le Tableau A.2.2 et ne sont donc pas reprises dans

Ies paragraphes ci.dessous.

4.2.2.1.Matériaux métalliques peu denses

Titane et alliages

I-es alliages de titane (études sur le TA6V4) sont très propices aux bandes de cisaillement

adiabatique car ils conduisent mal la chaleur (conditions adiabatiques facilitées) et sont sensibles à la

vitesse de sollicitation (transformations de phase possibles). Les bandes de cisaillement existent dans

l 3



étule hi6tiograpfr\ue

les deux types de phase a (hexagonale compacte) et B (cubique centrée) pour les alliages à phases

*1*1"tt3alts7lts8l rnui, également, dans le titane pur G (ou de pureté commerciale;tzsl

læur faible masse volumique (-4000 kd-') cependant, fait de ces alliages un concurrent des aciers

pour les applications aéronautiques, nécessitant des structures légères résistantes, mais aussi en

terme de matériau pour blindage. C'est pourquoi, les bandes de cisaillement adiabatique sont

souvent étudiées dans les alliages de titane.

Aluminium et alliages

[,es bandes observées dans I'aluminium et ses alliages sont principalement de larges bandes

de déformation intense de cisaillement. En effet, les bandes observées dans les alliages d'aluminium

présentent des longueurs et des déforrnations comparables à celles des aciers mais des épaisseurs 10

à 100 fois plus larges, pour des conditions de sollicitations équivalentes.

4.2.2.2.Matériaux métalliques denses et très denses

Cuivre et alliages

Iæs bandes de cisaillement adiabatique présentes dans le cuivre et ses alliages lors de

sollicitations dynamiques ont la particularité de ne plus exister en tant que bande de matière très

fortement cisaillée parce qu'il semble y avoir recristallisationtsel.

Tungstène (Whn), Uranium

Iæs alliages de tungtène (>907o), constitués de nodules plus ou moins ronds, présentent

seulement des bandes de déformation à cisaillement adiabatique intense. t a Figure A.2.1montre une

microstructure de ces alliages lorsqu'elle est traversée par une bande de cisaillement. Les nodules de

tungstène sont extèmement allongés à partir de leur position initiale et s'alignent dans la direction

imposée par le cisaillement. I-a, zone affectee est étroite puisque les nodules du proche voisinage

conservent leur forme arrondie.

t4
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bande de

déformation

Figure A.2.1 : bande de cisaillement dans un alliage de tungstènel6ol

La Figure A.2.1 montre la présence simultanée de deux formes de microstructures : des

nodules initiaux arrondis peu déformés et les nodules très étirés par le cisaillement dans la bande de

déformation. Il faut par conséquent pouvoir suivre l'évolution de la microstructure soumise à une

sollicitation lorsqu'une modélisation est souhaitée et vérifier I'influence de cette (ou ces)

microstructure(s) sur le comportement macroscopique.

4.2.3. Hypothèses concernant la microstructure

I-e, phénomène physique des bandes de cisaillement peut se décomposer en étapes

correspondant à des mécanismes différents. Généralement, trois étapestuteltlllt23lt6u sont retenues

pour le décrire. Tout d'abord débute la mise en place de la sollicitation de cisaillement où la

déformation reste encore homogène même s'il s'agit de forte déformation. Ensuite commence une

phase de déformation non homogène rapide lorsque la localisation de la déformation est présente.

Cette étape correspond au moment où l'élévation de température entre également en jeu. Cette phase

intéresse la propagation de la bande jusqu'à la dernière étape qui concerne la rupture de la pièce ou

de l'échantillon par I'apparition de microfissuration. Ces deux dernières étapes sont souvent très

proche I'une de I'autre. Ansarttl3lt2?l, Buisson[2IJ, Dormevalt3a] ont à ce sujet, et sur un acier

semblable à celui de notre étude, mis en évidence que plus le niveau de dureté d'un acier est élevé,

plus vite Ia rupture définitive suit le cisaillement adiabatique. Ils I'ont représenté (Cf. Figure A.2.1)

par la mesure des déformations atteintes lors du cisaillement adiabatique sans rupture en

comparaison des échantillons rompus. Ces relevés sont faits par I'intermédiaire d'essais de

compression dynamique avec bague d'arrêt pour limiter le niveau de déformation. Ils permettent

donc de disposer d'une série d'échantillons comprimés, puis cisaillés partiellement (45") et enfin

l 5
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complètement cisaillés jusqu'à la rupture. Ils montrent ainsi une des contraintes de l'élaborateur. Il

faut qu'il puisse fournir des aciers à hautes caractéristiques ou à blindage suffrsamment ductiles pour

plastifier avant de rompre.

défomation (%)

-  t .p t

"BCA

300 500 dureté HRb

Figure A.2.2 : influence de Ia dureté sur la déformation de cisaillement adiabatiquel3al

L'étude du cisaillement adiabatique est dans la plupart des cas traitée comme une instabilité

plastique à partir d'un défaut initial dont les origines sont diverses. Il peut s'agir :
- d'un défaut géométrique introduit volontairement ou non (resserrement de sections, rainures

d'usinage, fines rayures).

50

- un défaut thermiquelllllso], créé par un gradient thermique initial qui entraîne I'existence

d'un gradient de déformation (Cf. Figure A.2.3).

defaut thermique

Figure A.2.3 : illustration de la zone d'influence d'un défaut thermique.

- un défaut d'origine métallurgique apparaissant au cours d'une des étapes de traitements lors

de l'élaboration ou de traitements thermo-mécaniques ultérieurs. Dans cette acception, le terme

défaut peut s'interpréter comme une inclusion ou un précipité, une seconde phase ou un

enchevêtrement de dislocations dt au laminage.

l 6
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- une concentration des efforts due à la configuration du chargement appliqué1621

zone de localisation

échantillon

Figure A.2.4 : illustration d'une inhomogénéité de chargemenl6zt.

Iæ mécanisme d'apparition de la localisation, à I'origine des bandes de cisaillement

adiabatique, est maintenant une des études principales du cisaillement adiabatique. [.e phénomène de

propagation a été le plus souvent étudié et semble maintenant bien identifié comme étant un cycle

compétitif auto-catalytique entre l'écrouissage du matériau dt à la déformation plastique et

I'adoucissement thermique qui en résulte. Par ailleurs, nous ne nous sommes pas intéressés à la

phase terminale de ce cycle, c'est-àdire à I'aspect de la rupture de la pièce.

Harrenta8l note que la localisation par bande de cisaillement adiabatique est possible dans un

matériau non endommagé mais qu'il doit être déjà écroui. La mise en place d'une microstructure

hétérogénéisée par les mouvements de dislocations lors de la sollicitation imposée joue par

conséquent un rôle important sur la localisation de la déformation. Il observe qu'un glissement

grossier à travers les grains se développe avant que n'apparaisse la localisation. Il conclut alors que

I'adoucissement géométrique par ce mouvement des dislocations est un aspect important pour la

localisation en bandes. Il pense aussi que les microfissures et I'adoucissement thermique ne sont pas

indispensables, bien qu' influents favorablement.

Par la suite, Giovanolat63l a observé que la localisation de la déformation était plutôt due à un

fort adoucissement géométrique qu'à la température quand il se forrre des microcavités. Il insiste sur

la nécessité de réchercher deux modèles différents pour distinguer les bandes de cisaillement

inhomogène des bandes adiabatiques. La proposition d'un modèIe doit donc définir le mécanisme

étudié.

Bai et Doddttl précisent que les bandes de cisaillement adiabatique sont souvent non-

cristallographiques et transgranulaires. Elles sont accélérées dans les milieux micro-endommagés par

des vides (présents ou créés par les sollicitations) ou des microfissures. Cependant, il faut

différencier ces bandes du développement des fissures (présence d'une surface libre dans Ie

matériau). I-es auteurs notent toutefois que les bandes de cisaillement se terminent souvent par une

rupture par fissures.

t ]
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En ce qui concerne les aciers, les avis restent partagés au sujet de la nature microstructurale

de ces bandes de cisaillement adiabatique. En effet, parmi les nombreuses études traitant ce sujet

dans le cas des aciers à hautes caractéristiques, la microstructure fine et équiaxe au cæur de la bande

est décrite et acceptée par la plupart des auteurs. Cependant, il existe une polémique pour déterminer

les phases métallurgiques présentes dans cette bande extrêmement fine selon la nature de I'acier

considéré. Pour quelques auteurs, il s'agit de la martensite initiale déformée à I'extrême au cours de

la sollicitation, tandis que d'autres obseryent une martensite nouvelle, quelquefois appelée non

conventionnelle. Par ailleurs, la ferrite-ô a été également rencontrée dans ces bandes adiabatiques de

cisaillement localisé. Des auteurs ont observé ou estimé qu'il pouvait y avoir des zones de fusion

1o"4"talt7lt2ll. Bousseautt0l rapporte que d'un essai à I'autre pour un même acier, il relevait

différentes microstructures dans les bandes de cisaillement adiabatique, par conséquent, il est

difficile d'affirmer qu'une transformation de phase accompagne de façon systématique æs bandes.

[-es mesures d'élévation de température, malgré les imprecisions ou les difficultés de mesures

qualitatives précitées, révèlent de fortes températures (de 650 à 1000'C, Cf. le Tableau 4.2.2). Ave*,

diagramme des phases à l'équilibre, de telles élévations de température laissent supposer qu'une

transformation de phase est possible. Cependant, certains auteurstl0l[33]t431t551 ne soutiennent pas cette

idée dans la mesure où ils n'ont pu déterrniner de preuves métallurgiques de cette transformation ou

bien en tenant compte de la pression dans le matériaut31t45lt641.

La possibilité d'une transformation de phase paraît plausible pour les aciers austénitiques ou

bien contenant de I'austénite résiduelle dans la mesure où une martensite nouvelle est observée par

microscopie électronique. En ce qui concerne les aciers de la classe martensitique, les publications

contradictoires ne permettent pas de lever définitivement I'interrogation concernant la

transformation de phase. L'aspect de la ligne blanch.e en microscopie optique et les mesures de

dureté (ou microdureté locale) très élevées vont dans le sens de I'hypothèse d'une martensite

(classique ou nor, conventionnelle), même dans le cas des aciers sans présence initiale d'austénite

résiduelle.

Ainsi, différents auteurs demeurent encore en désaccord aujourd'hui. La transformation de

phase lors du cisaillement adiabatique reste une question ouverte. [,a dissolution totale ou partielle

avec ou sans diffusion des carbures présents initialement dans le matériau est un autre sujet encore

discuté. A celà s'ajoute la question de I'origine de la bande de cisaillement adiabatique dont un

'défaut' (microscopique, géométrique, thermique, etc) ou des concentrations de contrainte induites

par le chargement (ou bien encore les deux simultanément) sont des solutions en concurrence.

l 8
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Meunier et altsol se sont intéressés au rôle de la microstructure d'un acier à blindage soumis à

perforation. Ils ont remarqué que deux microstructures différentes, à savoir une martensite seule et

une microstructure mixte martensite et bainite, mqntrent une sensibilité au cisaillement adiabatique

différente malgré une dureté de même niveau. I-e comptage du nombre de bandes est un moyen de

schématiser la phase de formation des bandes de cisaillement adiabatique. En comparant les

résultats, ils observent que la présence composite de martensite et de bainite est plus favorable au

cisaillement adiabatique que la martensite seule (Cf. Figure A.2.5).

" : ; î : ; , . "  
/

rt -(

MARTENSTTE

t a , H B I

275 375 475

Figure A.2.5: sensibilité d'une microstructure au cisaillement adiabatiquelnl.

Comme les bandes de cisaillement adiabatique observées existent dans les sens

perpendiculaire et parallèle à la sollicitation, ils précisent qu'ils ne peuvent pas conclure à une

orientation particulière de la microstructure. Ils constatent également que des microdéfauts, des

inclusions ou encore une seconde phase sont indispensables pour assurer cette instabilité de la

déformation. Sans ces microdéfauts, il n'y aurait pas de bandes de cisaillement adiabatique au-delà

d'un seuil critique mais seulement un adoucissement global. [,es auteurs expliquent donc la plus

forte sensibilité de la microstructure martensite et bainite au cisaillement adiabatique, par rapport à

la martensite seule, par les hétérogénéités de dureté dans le matériau, ce qui crée des hétérogénéités

de déformation favorables à la localisation.

Nous attacherons un intérêt particulier aux résultats de ces auteurs dans la mesure où les

hétérogénéités (de dureté, déformation, seuils, etc.) au sein du même matériau constituent un des

points essentiels pour la compréhension de la localisation de la déformation -et par extension, à la
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formation des bandes de cisaillement. I-e modèle proposé dans la partie C présente une application

de ces remarques, par l'étude de ces hétérogénéités de déformation.

Malgré ces questions toujours passionnées entre les différents laboratoires intéressés par le

cisaillement adiabatique, nous devons ajouter la remarque supplémentaire que, finalement, la

détermination de l'état final de la bande et/ou de sa structure a moins d'importance pour la

compréhension de la localisation. Cette remarque suit I'idée retenue par Moss et Pritchard[46], dans

leur article : <il s'agit moins de matériaux ou d'essais avec bandes de cisaillement ou sans bandes

que de s'intéresser à I'importance de l'état local (o,T,'1,0,0. La transformation de phase n'est alors

pas nécessaire>>. Par conséquent, chercher à comprendre comment une bande apparaît permettrait de

savoir plus facilement ce qui se passe quand elle est crê,én, et ainsi aider à déterminer comment une

transformation existe.

A.2.4. lnformations au sujet de l'élévation de température

En 1950, Boume et Mett6sl ont cherché à faire disparaître une bande existante par des revenus

à température croissante. Ils observèrent que le centre de la bande était long et difficile à dissoudre.

Ils supposèrent que cette grande stabilité thermique provenait d'une forte dissolution du carbone et

de la précipitation de nombreux et petits carbures. I-e centre de la bande s'est donc très fortement

échauffé pendant la sollicitation initiale.

Pour lever I'ambiguité de l'éventuelle transformation de phase, il faudrait pouvoir suivre en

temps réel l'évolution de la température dans le matériau et dans la bande qui se forme. Il serait

également important de connaître l'évolution de la pression. Ainsi, cette donnée supplémentaire

pennettrait de savoir où se situer dans le diagramme des phases du matériau considéré. C'est

pourquoi la prise'en compte du profil temporel de l'élévation de température au sein même du

matériau est une voie d'étude renouvelée par des techniques toujours améliorées. La recherche d'une

température hypothétique par I'analyse fractographique métallurgiquet63l a évolué vers les mesures

ir-ryute)trtl av"" des films sensiblestll, ou des associations de thermocouples rapides et de détecteurs

infrarouge. Læs principaux inconvénients de ces techniques sont d'une part, un temps de réaction

souvent plus long que la durée du phénomène de cisaillement adiabatique, une mesure moyennée sur

la surface des éprouvettes (difficulté de mesures locales) et d'autre part, une combinaison
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indissociable du facteur d'émissivité et de la température dans les mesures faites en

monochromatique.

Actuellement, les recherches de mesures locales de l'élévation de température s'orientent

vers une mesure couplée infrarouge (pour le facteur d'émissivité) et ultraviolet (pour la température).

Cette technique de mesure est dévelopffe au LEEEz.

A.3. Modèles et critères

Dans les paragraphes suivants, quelques-uns des principaux :u(es de I'activité de

modélisation traitant la formation et la propagation des bandes de cisaillement sont présentés, étant

donné la diversité de choix des hypothèses simplificatrices retenues selon les auteurs, et I'orientation

qu'ils donnent à leur étude.

En plus de I'intérêt scientif,rque d'un modèle, la modélisation est un outil utile pour la

prévision de réactions (par exemple dimensionnement, limite à rupture, zones critiques de structures)

et pour I'optimisation des caractéristiques des matériaux. Une extension des applications de ces

modétsations concerne la compréhension de phénomène complexe incluant du cisaillement

adiabatique, tels que I'intéraction cible-projectile ou également l'étude des matériaux pour les têtes

militaires.

Læ but d'écrire un modèle d'évolution pour un matériau est de traduire le comportement d'un

volume élémentaire représentatif à une sollicitation sous couvert de certaines hypothèses.

Pour modéliser le comportement des matériaux, différentes méthodes sont disponibles.

I-es méthodes pour résoudre ce tytrle particulier de problème thermomécanique, dans les

modèles les plus couramment utilisés, comportent deux aspects : il s'agit soit d'une résolution

analytique développée après des simplifications, soit d'une prise en compte du problème Ie plus

complet possible dans un schéma numérique (code de calcul). Ce dernier cas a cependant soulevé

des problèmes d'instabilité numériquet66lt67lt68l liee aux codes employés ou bien aux maillages

retenus.

Une loi à caractère macroscopique présente I'avantage de permettre des calculs analytiques,

de s'écrire dans un code de calcul mais cela cache la réalité de ce qui se passe à l'échelle

microscopique puisque ces lois sont définies et utilisables pour tout tlpe de matériau quelle que soit

leur structure propre. t-e choix de ces paramètres, utilisés dans la loi de comportement du matériau,

t Le LEEE est le Laboratoire d'Energétique et d'Economie d'Energie du professeur Ph. Hervé à Ville d'Avray.
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est donc fortement lié à la forme de la loi mathématique utilisée pour décrire la localisation. De plus,

les résultats obtenus dans ce cas ne sont valables que pour ces conditions d'essais mais ne perrnettent

pas d'extrapoler à d'autres domaines d'essais.

Suite à des observations métallurgiques, certains auteurs ont remarqué I'influence sur la

localisation que peuvent avoir des systèmes de glissement particuliers ou bien la microstructure.

Il apparaît au travers de ces différentes études, que la microstructure initiale, c'est-à-dire

présente avant tout chargement de cisaillement etlou avant toute évolution adiabatique, a la même

importance que les coefficients physiques du matériau. Un des soucis des ingénieurs et chercheurs

vis-à-vis du traitement du problème de la localisation concernait moins le comportement de leur

matériau plus ou moins bien connu que le(s) mécanisme(s) de déformation mis en jeu et la présence

souhaitée d'un modèle qui pourrait servir de supportl6el

Iæs approches micro-macro théoriques, malgré les nombreuses idées dégagées, semblent soit

trop éloignées de laréalité du matériau, soit posent des problèmes trop complexes pour I'utilisation

dans un code de calcul. Il faut pouvoir accéder à chacun des paramètres utiles. Par conséquent, il

s'agit d'une voie qui n'aboutit pas systématiquement à une utilisation facile, répandue et sûre de ces

modèles. En contrepartie, les études empiriquest6eltTol présentent I'avantage principal de donner les

résultats propres au matériau soumis aux essais, mais il reste toujours le problème du choix de la

forme de la loi de comportement à associer.

Les nouvelles voies de modélisation examinées sont l'étude de la localisation par la loi de

comportement et I'influence des paramètres liés à la microstructure dans des approches dites "semi-

empiriques" (Cf. une définition propos ée pæ Ansart & atiil6et). Ces méthodes se situent entre les

études purement théoriques et celles essentiellement expérimentales. Il s'agit de lier la physique du

matériau aux relations de la mécanique.

A.3.1. Les hypothèses de la localisation

La démarche classique consiste à rechercher la relation o(t) = f (e,t,..) qui existe entre la

contrainte (resp. déformation) appliquée et la déformation (resp. contrainte) résultante à l'échelle de

matière (c*') ou à celle du grain (quelques fr-'1. L'écriture des lois de la physique, la prise en

compte des relations de continuité des contraintes, de compatibilité des déformations lors de

description d'un trajet de chargement permet avec cette démarche classique de retrouver

la

la
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morphologie, I'anisotropie, l'écrouissage, et, avec une assez bonne corrélation, [a texture d'un

matériau.

Généralement, le cisaillement simpletllll2llt33ltsllt52ll66lt7tlu2ll73lt74l et les déformations planes

en compression ou 1"nriont7slt76lt77l sont les configurations étudiées pour les calculs analytiques ou

pour intégrer dans une simulation numérique. [æ calcul se base sur la présence, nécessaire, d'un

défaut initial (géométrique, matériau ou thermique, chargement) pour que la bande puisse s'amorcer

et donc exister. La localisation sous la forme de ces bandes de cisaillement fait également I'objet

d'une étude analytique systématique (1, 2 ou 3D) dans un autre type d'approche, plus

récente,t78l[7e]t801 par la prise en compte de l'état des contraintes dans un solide élasto-visco-plastique

sous sollicitations dynamiques de sauts de déformation ou de vitesses, sans introduire de défauts ou

d' hétérogénéités initales supplémentaires dans le matériau.

intant t instant t+dt

Figure 4.3.1 : schéma général de la cinématique du cisaillement par bandes.

Il s'agit d'écrire les relations de conservation -quantité de mouvement (1) et énergie (2)-

souvent unidimensionnelles, auxquelles vient s'associer la loi de comportement de la forme

généraletsu[8l] ? = î(T,i,,T), identifiée pour le matériau.

du àr
'ar= a, 

(1)

q= t"**Fr4;B_o.e (z)æo 
oy-  dt

p est le coefficient de Taylor-Quinney. Il traduit que, <<en moyenne>> la plus grande partie

(-9OVo pour des u.i"rctllt82l) de la puissance des efforts extérieurs se transforme en chaleur.
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Cependant, le caractère moyen de B supprime la notion d'une répartition hétérogène de la

déformation plastique dans le matériau.

[æs approches antérieures (dites classiques) prennent en compte des paramètres du matériau

tels que l'écrouissage n,la sensibilité à la vitesse dc déformation m,l'adoucissement thermique 4 et

également d'autres grandeurs corrrme la conductivité thermique ou les phénomènes d'inertie pour

des descriptions plus complètes.

Bousseau & Buissont20l rappellent que I'accroissement des variables que sont l'écrouissage,

la sensibilité à la vitesse de déformation, la conduction thermique[83] ou les effets 6'in"t1i"t8alrll

retardent la localisation catastrophique. En revanche, un fort adoucissement thermique ou une

sollicitation 'la plus adiabatique possible't261, un adoucissement structuraltssl, la recristallisation sont

des phénomènes qui favorisent la localisation. Ils précisent que I'adoucissement structural, la

recristallisation jouent un rôle particulier dans I'apparition des bandes de cisaillement adiabatique.

F. Dinzart, C. Fressengeas et A. Molin-iFal ont étudié I'influence des effets locaux et

d'hétérogénéité matérielle sur la localisation de la déformation plastique en cisaillement simple. Ils

considèrent que le couplage thermo-mécanique et I'adoucissement thermique du matériau sont les

causes de la localisation de la déformation dans le voisinage d'un défaut géométrique ov structurel,

et par suite des bandes de cisaillement adiabatique.

Ils se placent dans un cadre unidimensionnel et adiabatique, négligent la déformation élastique et

choisissent un loi de comportement du type :

s = p(x)F(T,T)i,^ (3)

Cette forme étendue de la relation t =toT"i^1vl2t\t72ll73lt83l prend en considération un

module de cisaillement p(x) = /r(0) + /r,(0)14' , permettant de modéliser I'hétérogénéité matérielle.

La largeur de l'écliantillon est donnée par le développement :

l*l < *,, l(x) : l(0) + l.(g)lxl'

où r est I'acuité du défaut (réduction d'une section)

(4)

Les coefficients utiles sont repris de ceux identifiés par Marchand et Duffytel. tÉ couplage thermo-

mécanique est traduit par B le coefficient de Taylor-Quinney dans l'équation de conservation de

l'énergie.
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Pour prendre en compte I'incidence du défaut géométrique introduit,

localisation structurel L-... Celui-ci traduit I'existence de I'intégrale

définie p*' I. Z(x)dx < "" (5)

étutre fiîStiograpfrique

utilisent un critère de

la déformation locale,

Ils constatent alors que I'acuité, la variété de forme du défaut externe local joue un rôle très

important sur la dispersion de la déformation nominale à rupture, mais que ces défauts ont en

revanche peu d'influence sur le déclenchement de la localisation.

Ces relations ne prennent pas en compte l'évolution du défaut initial lorqu'il subit la

sollicitation. C'est un défaut géométrique figé dont les différentes tailles et acuités ont des

conséquences non négligeables sur la déformation à rupture. La participation de la microstructure au

travers de p(x) présente un aspect intéressant pour une approche méso-macro de la localisation de la

déformation puisqu'elle reprend la notion d'hétérogénéité du matériau. Cependant, elle ne décrit pas

I'hétérogénéisation qui continue de se produire avec la déformation plastique.

Klepaczkots6l insiste sur le fait que, outre les lois de comportement trop simplifiées pour

reproduire correctement la localisation par cisaillement adiabatique, de nombreuses modélisations

sont proposées dans la littérature mais les résultats demeurent très sensibles à la loi de comportement

utlisée. Ces modèles restent des approches macroscopiques.

z = B(TXI +bi)^T" t441t861

i ls

de

(6)

où a, b, B sont des constantes empiriques

En utilisant une relation de la forme (6), proposée par LitonskitsTl et Marciniak, ainsi qu'un

critère d'instabilité ddd^F},la localisation de la déformation est déterminée par une déformation

critique à atteindre si le cisaillement est souhaité ou bien il faut rester en-deçà dans le cas contraire.

Ç représente l'énergie stockée dans le matériau.

tts--- e51 un paramètre important qui traduit I'adoucissement thermique du matériau. La forme de
ar

cette relation (linéaire, bilinéaire) conditionne considérablement le début de la localisation et révèle

quelquefois des contradictions par rapport au comportement réel du matériau.

(7)T"
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Une meilleure approche consiste à écrire une relation de comportement du type Arrhenius où

les densités de dislocations sont introduites. Mais il n'apparaît pas de notion de structures en cellules

ou d'ordre géométrique liée à ces densités.

Ces comparaisons calculs/ expériences permettent de rechercher les enveloppes de matériaux

lors de rupture par cisaillement adiabatique. Généralement, la déformation critique d'instabilité est

liée à I'arrêt de l'écrouissage, entraînant la localisation et des conditions post-localisation plus

complexe à étudier. L'auteur souligne I'importance des travaux de microscopie électronique en

transmissiont l4lt631t88l pour comprendre ce problème du cisaillement adiabatique.

Armstrong etZ.enllit6l ont proposé d'introduire les densités de dislocations dans un modèle

de loi de comportement différencié pour les matériaux cubiques et les cubiques à faces centrées. En

référence à I'acier de cette étude, nous ne donnons que la forme de loi de comportement pour un

matériau de structure cubique.

ob"" = c+ Be-fl + Keo avec c=oc *{ 
", B=Êo-Blln(è) (8)

{ r

où les données (c, F, B, K tt, oc, k, ps et 9r) concernées par la microstructure et les densités de

dislocations sont calculées pour le matériau global et deviennent par la suite des constantes. Il n'est

plus possible de prendre en compte des modifications de ces données par un suivi de l'évolution de

la microsructure ni de réaliser d'extrapolation à d'autres conditions d'essais.

Dans ces types de loi, l'aspect de la localisation de la déformation provient d'une écriture de

I'adoucissement avec un coefficient négatif pour le terme associé à la variation de température.

L'absence de cette expression empêche de décrire une localisation avec une chute de la contrainte

sous sollicitation monotone.

Il est possible d'écrire une loi de comportement considérant toute combinaison de ces paramètres.

L.3.2. I-es critères

L,e plus souvent la condition d'adiabaticité initiale est retenue pour retranscrire

d'instabilité plastique. Celle-ci est obtenue par I'utilisation d'un critère de force

(apparition de la striction), ou de déformation critique (Cf. Culvertsel T cnt

la notion

maximale

npc:;;a"[ '

larl
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Klepaczkots4l[86], Rechtteol) pour déterminer un instant correspondant à la localisation de la

déformation en cisaillement dans ces bandes.

[æ critère de force maximale a largement été étudié et employé pour les aciers. Son défaut

principal est qu'il reste à l'échelle macroscopique de toute l'éprouvette. Pour les études de

localisation, il ne peut pas traduire la structure spatio-temporelle des bandes de cisaillement

adiabatiquetell.

Un autre critère, appelé critère de localisation,l7tl fait appel à un coefficient cr calculé selon

ôhé
Semiatin et Jonaste2l ont remarqué que ce coefficient vaut environ -5, lors deA =

I'apparition de I'instabilité pour des sollicitations dynamiques sur des alliages de titane et des aciers

dans diverses géométries. Ils réservent leur résultat dans la mesure où ils n'ont pas pu I'appliquer à

d'autres matériaux. Ce coefficient est utilisé pour les modélisations concernant les travaux sur les

méthodes d' emboutissagste3l

l,orsque la loi de comportement s'écrit sous une forme condensée o =-i, une recherche de

la localisation peut se donner par le critère 6" 11i11t:s)t7tl, d"t (nln) =0. I traduit I'instant où les

termes d'écrouissage deviennent nuls ou négatifs (notion d'adoucissement) mais ne correspond pas à

un état physique du matériau, en terme de physique des dislocations, de microstn"rcture évolutive du

matériau comme peut I'exprimer la matrice des termes d'écrouissage locaux.

Malgré ces modèles et critères disponibles, il existe cependant des cas où les critères sont mis

en défaut,tlTlte4l par les expériences. Ces modèles présentent quelques insuffisances pour la

description du comportement d'un élément de volume soumis à une succession de trajets de

chargement différents. Ce sont les trajets complexes, illustrés par le schéma de la Figure 4.3.2.

6e

Figure A.3.2 : trajets complexes
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L'utilisation d'une modélisation fondée sur cette démarche classique ne peut pas reproduire

la différence de comportement avant rupture lors du second trajet (repris de I'exemple de la Figure

A.3.2). Un échantillon provenant d'une tôle laminée rompt rapidement en traction tandis qu'il assure

une déformation plus grande en rétreint.

La physique du matériau nécessite que le modèle soit amélioré ou réécrit et le critère adapté.

La sollicitation imposée à une structure quelconque conduisant à la formation de ces bandes

localisées conduit à une microstructure dans la bande de cisaillement adiabatique issue d'un

phénomène globaltttt. Par conséquent, I'aspect global entraîne un caractère non détaillable ou

difficilement détaillable de ce qui se passe et, nécessite des hypothèses simplificatrices. Toutefois, la

prise en compte des données macroscopiques seules ne suffit plus pour caractériser un matériau vis-

à-vis de son comportement face au cisaillement intense localisé etlou dans un contexte adiabatique.

Il paraît nécessaire d'incorporer dans les schémas existants une notion de microstructuretl6lt34lt4zl (ou

mésostructure pour les cas trop complexes) pour perrnettre la compréhension de ce phénomène au

sein du matériau.

note : I-e terme schéma existant permet soit de conserver les hypothèses de I'auteur, soit de remettre

en question une ou plusieurs des hypothèses pour ajouter cette notion de microstructure numérique.

Iæs remarques précédentes relatives à I'importance de I'adoucissement géométrique font partie de ces

modifications envisageables. Cet aspect géométrique est directement en relation avec la

microstructure du matériau.

Dans le cadre d'une démarche de modélisation de phénomènes intragranulaires, par exemple

à l'échelle des cellules de dislocations (un ordre de grandeur en-dessous du grain), Ia complexité de

la modification de la microstructure pourra êre abordée et permettre une meilleure reproduction des

courbes expérimentales.

I-a présence d'un chargement extérieur entraîne la mobilité des dislocations. C'est la notion

de frontière libre (vitesses non continues à travers les particules)tlel. Ces frontières libres existent

pour les cellules de dislocations mais aussi pour les changements de phase ou dans le maclage. Au

cours de leur mouvement, les dislocations bougent et participent à la déformation plastique, certaines

restant bloquées. Elles viennent s'accumuler dans les parois des cellules et augmentent ainsi leur

résistance. C'est la notion d'écrouissage non localtesl. L,a mobilité de ces frontières (amas de

dislocations, cellules) hétérogénéise localement le matériau. [,a constitution de zones voisines très

différentes et nouvelles fabrique un matériau à deux phases- une dite 'molle' et une autre dite 'dure'-
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où les contraintes sont très hétérogènes. Mughrabile6l u mesuré des contraintes internes de I'ordre de

grandeur triple du seuil critique. Cette hétérogénéisation du matériau par le mouvement de ces

frontières libres lors de la déformation plastique est un phénomène intrinsèque qu'il faut incorporer

aux modèles.

L'importance d'une description correcte tient du fait qu'il est nécessaire de connaître la

ductilité totale pour les industries de I'emboutissage et de la mise en forme pour éviter une déchirure

catastrophique du matériau, mais aussi pour tout ce qui concerne I'amélioration, la conception des

matériaux : d'une manière générale pour les applications de transport aéronautique ou automobile

nécessitant résistance et légèreté des constructions, et pour des applications de blindage ou de

matériaux pour têtes militaires en particulier.

Actuellement, les propositions de solutions à ces nouveaux problèmes s'orientent vers les

questions relatives à I'adoucissement textural et la formation de structures de cellules de

dislocations. Mais la notion d'adoucissement textural existe déjà dans les modèles micro à l'échelle

du grain. Par conséquent, l'étude et la compréhension de la formation des structures en cellules de

dislocations, dont nous avons montré I'influence, devient prépondérante dans ce type de

modélisation. Cette formation d'une microstructure hétérogénéisée par le mouvement et le blocage

de cellules ou groupes de cellules de dislocations intervient lors de chargement complexetlTl

[æs nouvelles approches, développées dans I'idée de préciser le problème lié à I'influence de

la microstrucure, considèrent en plus des paramètres mécaniques évoqués précédemment (qui sont

des paramètres physiques indispensables), I'adoucissement structuraltl4lttel!2oll22lte7l, la

recristallisation ou polygonisation[5e], un ou des changements de phase, éventuellement de
t r r

I'endommagementteslteel. Ces améliorations sont faites dans le but de traduire le phénomène

macroscopique à partir d'une description micro ou méso de la microstructure, mise en jeu lors de ce

type de sollicitation.

En effet, ces derniers paramètres cités sont des caractéristiques propres à la microstructure du

matériau considéré, mais également liés aux valeurs physiques globales dans les modélisations

classiques.
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Parmi les solutions possibles pour incorporer des éléments de la micro (ou méso) structure,

nous pourrions envisager de modéliser précisément le matériau intéressant l'étude. Par exemple, en

élasticité, les méthodes micromécaniques des milieux continus hétérogènes utilisent des relations de

moyenne pour les contraintes et les déformations pour déterminer les propriétés du milieu homogène

équivalent.

t=*J""(x)dv r=f,J"'cx)dv (e)

L-a déformation macroscopique externe E et le champ de déformation e(x) induit dans le matériau

sont liés par un tenseur de localisation A(x) selon e(x)=A(x) E.

I-e, calcul correct des constantes élastiques nécessite une écriture complète de A(x), c'est-à-

dire de la microstructurellml. C'est en général impossible pour les polycristaux. Les documents

disponibles dans la littérature n'ont pas présenté ce tlpe d'analyse. Une des raisons parfaitement

compréhensibles est la complexité notoire d'une microstructure d'un matériau courant. Une

observation en microscopie optique suffit pour s'en convaincre.

Pour pallisl les problèmes relatifs à la description de la microstructure, des hypothèses

simplificatrices sont donc absolument nécessaires. Une des solutions consiste à décrire le matériau

en zones uniformes par morceaux[t*]. S'il est possible de tenir compte de la topologie ou d'une

schématisation de celle-ci dans une modélisation, alors l'évolution de la microstructure et les

conséquences sur les caractéristiques mécaniques seront accessibles à I'utilisateur. Nous y

reviendrons dans les paragraphes de la partie C de la modélisation.

En comparaison avec les observations de la microstructure sous forme de cellules de

dislocations (voir Figure A.3.3), un schéma souvent utilisé, déjà décrit dans le cas élastique par

Eshelbytl0tl, est celui constitué d'une inclusion (élastique, élastoplastique, etc.) au sein d'une matrice

environnante, elle-même élastique ou élastoplastique, ou encore décrite par toute autre loi physique.

Cette autre solutioir pour traiter le comportement du polycristal suit une démarche auto-cohérentello3l

pour calculer I'interaction des grains, schématisés pa.r une forme ellipsoidale, et d'une matrice,

représentant le milieu homogène équivalent. [,a solution a été calculée par Eshelbytlol] et Krônertl02l

Læs paramètres que sont les constantes élastiques, la texture par I'intermédiaire des fractions

volumiques de grains ou la géométrie de ces mêmes grains apparaissent dans ces relations comme

des facteurs modifiables directement en relation avec la notion d'optimisation de matériaux.
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b) ï pm

Figure A.3.3 : sous-structures de dislocations dans un acier, a) traction uniaxinle, b) expansion équibiaxialeltû\.

Ensuite, les relations nécessaires de la loi de comportement et les conditions initiales et aux limites

sont appliquéæs au problème.

Cette proposition de résolution permet d'étudier des problèmes de transformation de phase,

de transformation martensitique (aciers TRIP), des biphasés en déformation libre (application aux

alliages à mémoire de forme), qui sont des cas de propagation de frontières libres.

Dans cette optique, les modèles permeftent de simplifier une microstructure complexe et de

déterminer une loi de comportement approchée.

Par exemple, une microstructure composée de nodules (alliages de tungstène, grains grossiers

arondis d'alliages de titane traités par exemple) peut être considérée comme contenant des

inclusions sphériques élastoplatiques noyées dans la matrice. Pour un chargement donné (>,eL) a

l'infini, l'énergie emmagasinée s'écriraitfloal :

wa =)lf,s:Hv +wuoque, (10)

où le second terme représente la part d'énergie bloquée due aux contraintes résiduelles et s'écrirait,

quant à lui :

wn, : i{l^, - a) +! fa - ùf"; + 2 p(t - p)'i'il

?" et p sont les coefficients de Lamé-Clapeyron.

(11 )
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l+y  ^  2 (4 -5v \
a = *iF = * sont des constantes pour la sphère.

3 (1 - v ) '  lS ( l - v )

D'une façon plus générale, le comportement élastoplastique des polycristaux peut se décrire

avec des modèles d'homogénéisation, ou auto-cohérents, ou prenant en compte une échelle

intragranulaire par les densités de dislocationstlosl. [,a forme moyenne des grains, ou des cellules de

dislocations à une échelle plus fine, est assimilee à un ellipsoïde. L'orientaton, la fraction

volumique, I'anisotropie (ou I'isotropie avec G et v) sont des grandeurs physiques du modèle

déterminées par les observations et les analyses métallo-physiques. Le domaine plastique peut être

décrit par un seuil critique et un écrouissage issus d'un essai mécanique macroscopique. Ce type de

modélisation s'applique notarnment à l'étude du comportement élastoplastique des aciers pour

fabriquer les boîtes boissonstlml.

De nombreux problèmes des matériaux peuvent se résoudre par cette méthode de I'inclusion

d'Eshelby. Lorsqu'interviennent des transformations de phase ou des créations ou dissolutions de

précipités, il faut considérer une inclusion dont le contour peut évoluer. C'est le modèle de

I'inclusion plastique à frontière mobiletlel. L'interface créê,e par cette frontière se déplace dans le

matériau avec une vitesse propre et, par conséquent les déformations plastiques changent au cours de

la sollicitation. [-a résolution couplée de ce schéma est alors plus complexe mais permet de prendre

en compte de façon explicite les changements de forme d'un grain, d'une cellule de dislocation

(pararnères géométriques et mécaniques directement écrits dans les relations) en fonction de la

déformation.

Ce modèle a retenu notre attention pour appliquer ces développements à la sensibilité d'un

matériau au cisaillement adiabatique puisqu'il s'agit d'un phénomène physique où microstructure et

mécanique sont liées par des modifications de la structure interne du matériau.

Pour perniettre une action correctrice réciproque entre des résultats d'expérience et des

hypothèses de modélisation, des critères de type énergétique ou microstructural seraient alors

intéressants à écrire .

La prise en compte des phénomènes à des échelles microscopiques ou intermédiaires entre

atomes et grains existent dans d'autres types de modèles microstructuraux de complexités

différentes. Nous ne citons que les deux cas suivants de modèles en cisaillement fondés sur des

mécanismes différents pour illustrer I' importance des microstructures.

32



étude îifitiograpfrîque

Dans le cadre des modèles microstatistiques, il existe une solution apportée par Curan et

SeamannlloTl pour étudier les bandes de cisaillement adiabatique lors de la fragmentation ou

I'explosion de cylindres. Ce schéma se fonde sur la statistique du comptage des bandes formées

(position, taille, géométrie) en fonction des conditions d'essais. Ce travail a été' validé sur un acier

AISI 4340.

Dans le but également de chercher une étroite correspondance entre des mouvements

microscopiques et des relations mécaniques, Guétaz et Pénissontlosl ont proposé un modèle à

l'échelle atomique pour décrire le cisaillement de précipités dans une matrice. Au cours de la

déformation, le mouvement des dislocations entraîne des intéractions entre les dislocations et

I'interface précipité/matrice des phases présentes. Ils se sont intéressés tout d'abord à construire un

modèle élastique isotrope où la matrice et le précipité ont même constantes élastiques. [-es auteurs

concluent que ce modèle permet une comparaison calculs/mesures correctes des résultats même s'ils

restent qualitatifs à cause de son extrême simplicité. La prise en compte de la microstructure peut

donc être une partie d'une modélisation à condition qu'elle permette de décrire l'évolution de cette

microstructure ave,c la déformation.
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Conclusions Remarques

De nombreux schémas utilisent I'adoucissement thermique comme précurseur du cisaillement

adiabatique dans la compétition entre écrouissage et adoucissement. C'est une technique bien mise

au point aujourd'hui qui surclasse les autres tentatives de modélisation. Toutefois, il nous paraît

intéressant de regarder ce qui se passe lorsque le matériau commence juste à se déformer, avant que

la notion propre à une forte élévation de temffrature n'intervienne.

Iæs analyses actuelles de la localisation basée sur les critères ou l'étude des conséquences sur

la stabilité de perturbatons introduites n'apportent malheureusement pas d'information sur la

microstructure ni sur son évolution. Il en résulte que la mécanique des milieux continus,

macroscopique globale ou incluant des notions 'figées' de la microstructure par des constantes,

n'arrive plus à décrire certains phénomènes physiques (Cf. trajet dur) lorsque cette microstructure

évolue. Un modèle complet micro-macro n'est pas disponible actuellement à cause de la grande

complexité des matériaux en général.Il faut utiliser des hlpothèses simplificatrices en accord avec

les mécanismes supposés déterminants. Ces deux approches sont complémentaires.

Nous pouvons supposer que, durant la déformation subie par le matériau avant I'apparition

de la bande de cisaillement macroscopique, la répartition des déformations plastiques est fortement

hétérogène. Ceci est à corréler par exemple aux résultats de Meunier at altsol au sujet de la sensibilité

au cisaillement adiabatique d'une microstructure présentant des hétérogénéités de dureté. Au cours

de cette déformation, le matériau stocke une énergie élastique dont la densité locale peut atteindre

d' importantes valeurst lTlt I 8lte6l t I 051.

Si la modélisation méso-macro semble plus difficile à mettre en place, elle semble cependant

utile pour comprendre les facteurs influants de la microstructure sur les propriétés mécaniques, pour

améliorer ces caractéristiques et chercher des applications à d'autres matériaux.

Nous présehtons dans la suite de ce document l'étude expérimentale (partie B) et numérique

(parties C et D) effectuée durant ce travail de thèse sur un acier à blindage. L'intérêt porte sur l'étude

de I'apparition de la localisation de la déformation au moyen d'une approche de modélisation tenant

compte de la microstructure du matériau au moyen d'une technique méso-macro de mouvement de

frontières libres d'une inclusion.
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B. Etude expérimentale de la localisation de la déformation

Introduction

Nous présentons maintenant dans cette deuxième partie les travaux expérimentaux réalisés et

nous définissons les données nécessaires au modèle, quant à lui décrit au paragraphe C.

Iæs données mécaniques utiles (Cf. paragraphe 8.2) présentent un double intérêt : la

caractérisation du matériau support de l'étude - ici un acier à blindage MARS240 présenté au

paragraphe B.l-, et servent de données numériques macroscopiques au modèle. Nous avons isolé

avec intention (Cf. paragraphe 8.2.3) le test du poinçonnage cir il nous a servi pour générer des

bandes incomplètes. Puisque nous proposons une étude alliant microstructure et mécanique, nous

avons observé (Cf. paragraphe 8.3) par microscopie électronique à balayage et en transmission la

microstructure du matériau afin de déterminer les données géométriques nécessaires à la

modélisation.

8.1. Comportement mécanique

B. 1. 1.Présentation du materiau

L'acier utilisé dans cette étude est fourni dans un état adouci par la société Creusot-I-oire

Industrie. Il est livré sous la forme d'une plaque laminée de dimensions suivantes : 680*600*30

--3. Cet acier n'est pas immédiatement traité thermiquement pour pennettre I'usinage des

échantillons. Avant de réaliser les essais mécaniques statique et dynamique, et dans le but d'obtenir

les caractéristiques mécaniques et métallurgiques des aciers industriels, nous devons effectuer un

traitement thermique. Il est préconisé, par l'élaborateur Creusot-l.oire Industrie, de faire vne trempe

et un revenu pour former la structure martensitique de dureté voisine de 52 HRc. I-e traitement

recommandé faisant I'objet d'une classification, il ne sera pas précisé par la suite dans ce document.

état livraison étape (1) étaoe (2\

adouci trempé revenu

dureté HB HV HRc HV HRc HV

MARS24O@ 250 263 49 498 52 544
Tableau 8.1.1 : Dureté à l'ambiante
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I-es mesures de dureté avant traitement thermique sont des duretés Brinell (HB) puisque

I'acier était adouci. Après traitement thermique, cet acier à hautes caractéristiques étant très dur,

l'échelle de mesure utilisée est la dureté Rockwell cône diamant (HRc). Une table d'équivalence

tlB-Vickers, HRc-Vickers (D.E.F.A.tlæl; nous permet de comparer l'évolution de la dureté sur une

même échelle (cf. Tableau 8.1.1).

Iæs lattes de martensite sont visibles et I'observation de la structure sur des coupes

longitudinales et transversales semble rester macroscopiquement homogène malgré une origine

laminée. [æs traces des lignes de ségrégation se retrouvent sur les échantillons lors de I'observation

en microscopie optique. Celles-ci ne sont pas détruites par le traitement thermique. La

microstructure de I'acier est très fine et très complexe. La taille de grains caractéristique est de

I'ordre de 5 à l0 pm avec des lattes de martensite d'un facteur 2à4 en dessous des grains. Par une

attaque prolongée au nital, les anciens joints de grains (diamètre moyen -70 pm) lors de

l'austénitisation sont visibles.

200pm a) b) 100 pm

Figure B. t.l : micrographie optiqae du MARS240@ a) avant et b) après traitement thermique.

I-es échantillons de matériau massif, après leur traitement thermique, n'ont pas révélé la

présence quantifiable d'austénite résiduelle lors des analyses de diffraction des rayons X. En effet,

les taux éventuels restaient compris entre 3 ù 4 7o, ce qui correspond à I'ordre de grandeur de I'erreur
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de mesure. Les zones observées de la microstructure poulTont alors être considérées comme une

matrice martensitique.

8.2. Essais mécaniques

Læs essais mécaniques que nous avons réalisés sont de 4 types :

o traction quasi-statique à 2.LO-3 et 5.104 s-I.

. coûrpression quasi-statique à : 2.5 10-3 et l0-2 s-l et dynamique à 1300, 1500 et 2000 s-1.

ainsi que des essais en température à 40oC et +70"C à 1500 et 2500 s-1.

o torsion statique à2.rc-2 et dynamique à 100 et 300 s-1.

o Des essais de poinçonnage ont également été réalisés. Mais nous avons préféré réserver

spécialement un sous-paragraphe à ce type d'essai, puisque c'est un moyen d'obtenir les

bandes de cisaillement incomplètes ou adiabatique (Cf. paragraphe 8.2.3).

Iæs éprouvettes testées ont été usinées et traitées thermiquement au CREA. Iæs duretés

obtenues après traitement thermique sont de 52 HRc pour la compression et la torsion dynamiques et

50 HRc pour la traction et la compression statiques. Toutefois, cet écart de dureté n'a pas entraîné de

différences notables sur les résultats du comportement de ce matériau. Les essais, réalisés à 20'C

(sauf précision spéciale), ont été au moins doublés pour chaque matériau.

Dans le cas présent, nous avons besoin de ces essais mécaniques (statique etlou dynamique)

non seulement pour disposer des caractéristiques mécaniques du matériau concerné mais également

pour disposer des données physiques et mécaniques nécessaires au modèle présenté au paragraphe C.
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8.2. l.Domaine quasi-statique

B.2.l.1.Traction

Les échantillons prélevés dans le sens Longl ont été usinés selon le plan de la figure donnée en

annexe A.1. et les essais respectent la norme AFNOR NF A-03 151 pour des produits cylindriques

sollicités en traction. La Figure B.2.I.ci-dessous présente les résultats superposés des 2 vitesses. Les

grandeurs physiques issues du dépouillement des courbes et de I'analyse des éprouvettes rompues

sont rassemblées dans le Tableau 8.2.1.

0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 014 0.16 0.18
déformation

e (s-') E (GPa) Rm (MPa) Rp0.2 (MPa) K n AVo ZVo

MARS24O* 5 .10 205+.4 1704 13 1355 t l 0.6 0.2 13.9 r0.1 37.5

2.r0'' 207+.4 1693 t5 1351+9 13.2 û.2 37.5

Tableau 8.2.1 : Données de taction staîique'

[æs coefficients K et n de ce tableau représentent l'écrouissage par la loi de Ludwig-Hollomon

définie pour une déformation plastique comprise entre I et 67o.Ils sont donnés à titre d'information

pour des comparaisons avec d'autres matériaux.

I La faible épaisseur de la plaques fournie (30 mm pour le MARS240@) n'a pas permis de prélever des éprouvettes dans

le sens Travers Court.

20æ

1800

16æ

14(X)

o-
=
; looo
E'6

È Boo
oo

600

400

zn

0

haction statique T=N"C
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I-es micrographies retenues proviennent des observations post-mortem au MEB. Elles

montrent une rupture ductile rayonnante (Figure 8.2.2a) avec des cupules d'une extrême finesse-

diamètre moyen d'environ 2 à 5 pm- (Figure 8.2.2b),laissant supposer la présence de défauts ou

d'inclusions particulièrement petits et des lèvres de cisaillement relevées. Seuls quelques rares

précipités (diamètre moyen 1 p-) ont pu être trouvés. Ceux-ci sont montrés sur la Figure 8.2.3. Iæs

analyses de composition de ces inclusions, réalisées avec la sonde du microscope électronique à

balayage, indiquent la présence de composés contenant de I'aluminium, du magnésium, du titane et

du zirconium (Cf. les analyses en annexe A.2.).

l p m

Figure 8.2.2 : a) faciès de rupture rayonnant b) microcupules et microfissures : rupture ductile.

MEB : Traction statique de I'acier MARS240@, æ5.104 s-l
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La bonne reproductibilité des essais pour le MARS240@ dénote un acier rigoureusement

élaboré présentant très peu de dispersion. Il est à noter la valeur élevée du ZVo (coeffrcient de

striction à rupture) en terme de ductilité. Le phénomène de striction pouvant être rapproché d'un

aspect de localisation de la déformation, nous n'avons cependant pas observé de zone présentant des

bandes de cisaillement dans les lèvres de cisaillement. Lors de la striction, I'effet local

d'accroissement de la vitesse de déformation ne permet donc pas d'atteindre des domaines

suffisamment rapides pour former ces bandes.

Iæ MARS240@ rompt avec une striôtion bien placée au centre de l'éprouvette. Cette striction est

toujours présente et bien délimitée par rapport au contour de l'éprouvetûe.

8.2.1.2. Compression

Les échantillons prélevés dans le sens Long et Travers court ont été usinés suivant le plan de

la figure donnée en annexe A.2 : un cylindre Q7 mm x 8 mm avec des stries concentriques sur les

bases. Cette géométrie est employée par le CREA car elle permet de tester les matériaux en statique

comme en dynamique avec la même géométrie d'échantillons.

La Figure 8.2.4 ci-dessous présente les résultats obtenus en compression statique.

MARS240 compression statique

'cl_ml.bftr -
rcl m2.txtr -

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
déformation plastique

Figure 8.2.4: MARS240@ : Courbes de conpression statique (géométrie CREA).

E (s-') Rp0.2 (MPa) o,or, (MPa)

MARS240(o 2.5 r0' 1384 +71 1935 t lO

l0-' 1434 +85 2434 x,l3

Tableau 8.2.2: Données moyerutées de compression statique.
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0.06 0.q8 0.1 0.12 0.14 0.16 0.18 0.2
déformatlon

Figure 8.2.5 : MARS240 : résuhats comparés de traction et compression statiques.

B.2.1.3.Torsion

Læs échantillons prélevés dans le sens Long ont été usinés suivant le plan de la figure donnée

en annexe A.3.2. La Figure 8.2.6 présente le comportement du MARS240.

MARS240 torsion statique

'pl_m24.exp' -

0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1 0.r2 0.14
déformation plastique

Figure 8.2.6 : MARS240@ : Courbes de lorsion statique, sens L, y 2 I0-2 s-l

Iæs principales caractéristiques retenues en torsion statique, sans rupture ni éprouvette

vrillée, sont réunies dans le Tableau 8.2.3. Nous avons pu observé que la déformation devenait non

homogène verc97o. Ce niveau de déformation indique un début de Ia localisation.

t (MPa) Tptm1, Vo T(s
- ' )

TVon Misàs

MARS240- (L) 800140 9.5r.5 2. l0 ' ' 1360168

m

18r)

16æ

14æ

8 12æ
g

Ë 
l(m

lu
Ë E æ
o('

m

4(I)

N

0

t200

1000
6

È 8ooe
Ë 

600

Ë 4oo
8 2oo

0

MARS24)T=20'C

Tableau 8.2.3 : Données de torsion sîatique
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8.2.2.D omaine dynamique

B.2.2.l.Compression

[æs échantillons prélevés dans le sens long et travers Court ont été, comme en statique,

usinés suivant le plan de la figure donnée en annexe A.2. I"æs extrémités sont graissées pour réduire

le frottement entre l'éprouvette et les supports de compression.

I-es essais de compression dynamique sont réalisés sur un banc de compression aux barres de

Hopkinsontttol. C"r barres en acier maraging ont un diamètre de 30 mm dans la configuration que

nous avons utilisée. Elles sont utilisées dans leur domaine élastique. L'échantillon est placé entre

deux barres : la barre d'entrée et la barre de sortie.

Un barreau impacteur, propulsé par un système de canon à gu, percute I'extrémité libre de la

barre d'entrée et génère une onde incidente de compression dont la célérité est celle du matériau des

barres. [a durée de la sollicitation, notée ts, eSt déterminee par la longueur de I'impacteur et la

céléntédes ondes longitudinales du matériau constituant (r"=2Lor'). Il est également possible de
c,n

faire un contrôle de la vitesse du projectile par une mesure à I'aide de 2 paires de cellules photo-

électriques. Ainsi, plusieurs niveaux d'énergie d'entrée sont disponibles au moyen des différentes

longueurs d'impacteur (durée de sollicitation variable) et de la pression de tir ajustable (vitesse du

projectile variable).

L'échantillon est alors soumis à cette compression. Aux interfaces des barres avec

l'échantillon, I'onde incidente doit se séparer en une onde réfléchie dans la barre d'entrée et une

onde transmise par l'échantillon dans la barre de sortie. Des jauges d'extensométrie collées sur les

barres permettent de mesurer les déformations à tout instant. La jauge d'entrée donne la déformation

au cours du tempS par intégration des vitesses de déformation relatives enregistrées, tandis que la

jauge de sortie indique le niveau de contrainte, en suivant I'hypothèse de l'élasticité linéaire de

Hooke.

Ensuite, ces données permettent de tracer la courbe nominale (contrainte/déformation) du

matériau sollicité, et la courbe caractéristique contrainte/déformation plastique, où la partie élastique

apparente initiale est retirée. En effet, les 2 à 4 premiers pourcents de déformation enregistrés ne se

font pas à vitesse de déformation constante. Ils ne sont donc pas exploitables.

Nous avons également comprimé des échantillons à l2-137o de déformation imposée avec

une bague d'arrêt initialement prévue pour l5%o maxi. I-e retour élastique de 2-3Vo réduit donc la
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déformation souhaitée. La Figure 8.2.7 ci-dessous présente les résultats, dans le cas d'essais de

compression dynamique avec une bague d'arrêt. Sa présence est révélée par la brusque remontée de

la contrainte. Les essais effectués sans bague d'arrêt présentent tous des petites oscillations étendues

sur la totalité du signal utilisable.

2000

I 500

1000

500

0
0 0.05 0. I  0.15 0.2 0.25 0.3

déformation équivalente

Figure 8.2.7 : MARS240@ : Courbes de compression dynnmique (géométrie CREA)

remarque : les valeurs de o" sont évaluées en considérant la valeur de la contrainte à I7o de

déformation plastique puiqu'il n'est pas possible de considérer les 2 à 4 premiets Vo dépouillés en

déformation. Ceci pour les deux sens de prélèvement.

Une exploitation fine des courbes de compression dynamique permet de classer les sens de

prélèvement selon leur seuil d'élasticité apparent, à savoir que le sens travers du MARS240@ offre

une résistance légèrement meilleure comparée à celle obtenue pour le sens long.

Les principales caractéristiques disponibles en compression dynamique sont réunies dans le

Tableau 8.2.4.

MARS24O* o,o* (MPa) o" (MPa) e(s

4b(L ) 1928t38 1750t5 1.3 10"

4 b (TC) 1969t60 1775t35 1.3 10"

sb(L) 1927.t96 1750.t67 1.5 10*'

5 b (TC) 2047.t61 1850.t47 1.510"

Tableau 8.2.4 : Données de compression dynamique

ct
À
ë
(l)

Ê(t)
E
=
o.o
(l)

Ei.E
co()

MARS240 Compression dynamique T=20oC

l.4er3 s-l
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La performance du MARS240@ prélevé en sens travers court est mise en évidence par sa

meilleure valeur de contrainte maximale avec un écrouissage permettant d'élever de -40 MPa la

contrainte acceptée pour 1.3 l0*3 s-1, et -120 MPa pour 1.5 l0*3 s-l '

La différence de vitesse de déformation est faible et donc, ne permet pas d'avoir une valeur de

coefficient de sensibilité réelle, mais la variation suivant le sens travers court montre cependant une

amélioration de -78 MPa en contrainte maximale'

Des essais à rupture ont permis d'étudier une surface de rupture : en forme de cône central,

incliné à 45" avec des bords écaillés relevés vers I'extérieur de l'éprouvette. Cette surface, observée

par microscopie électronique à balayage (MEB), présente sur des zones très voisines des cupules

(type ductile) allongées (10 pm de long pour 4 pm de large) jouxtant des petites plaquettes brillantes

(mode II) en forme écai\lée (environ 7 p*). La déformation à rupture enregistrée dans ces cas est de

I'ordre de 25To. Cependant I'analyse ne peut être complète à cause des zones matées et réimpactées.

Sangoy et Moureaudt6al ont également remarqué cette particularité pour un acier à blindage de

composition chimique comparable à celle du MARS24O, et traité dans des conditions similaires.

for*pt vo à25 1o*' s-' o-* (MPa)

MARS24O 25 (indicatif) r975

FigureB.2.8: MO : MARS240@ : compressiondynamique(géométie CREA).

Des essais de compression dynamique en température ont également été réalisés à deux

vitesses de déformation (1.5 10*3 et 2.5 l0*3) pour connaître la sensibilité thermique. Nous avons

testé les éprouvettes de la géométrie précédemment définie à -40'C et à +70"C. Cette seconde valeur
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est choisie volontairement assez basse (par rapport à des essais à plusieurs centaines de degrés).

Comme le revenu de détentionnement du MARS240 qui se fait à 180"C, nous souhaitions éviter de

dépasser cette température lors de l'échauffement dû à la conversion énergétique et ne pas risquer de

modifier la microstructure. [æ Tableau 8.2.5 ci-dessous regroupe les principales caractéristiques

obtenues en compression dynamique (sans rupture) pour les troistempératures retenues.

Ces essais de comportement sont limités autour d'une déformation plastique de IÙVo.

température ('C) o" (MPa) orr, (MPa) ê (r-')

40 1650140 1920û0 1.2 10.*'

20 1500t35 1850a20 1.4 10.*'

70 1350165 1800125 |'.4 10.*'

Tableau 8.2.5 : Données de compression dynamique en température.

B.2.2.2.Torsion

læs échantillons prélevés dans le sens Long ont été usinés suivant le plan de la figure donnée

en annexe A.3.LaFigure 8.2.9 présente le comportement en cisaillement dynamique du MARS240.

MAA

l2go

tggo

8Ag

609

4ga

?go
g

. t 2  . a 4 . 9 6  . æ  . l  . 1 2  . l {  . 1 6

Gl  lssoacnt  p last .

Figure 8.2.9 : MARS240@ : Courbes de iorsion dynamique, sens L, V 300 s-l

[æs principales caractéristiques retenues en torsion dynamique, sans rupture, sont réunies

dans le Tableau 8.2.6. [æs essais à 100 s-l sont arrêtés à environ 6Vo et les éprouvettes ne sont pas

rompues.

t" (MPa) Tpt^ Vo i(r-') Oeq(von Misès)

MARS240- (L) 800t45 10.6 t.5 300 1385+86

815+16 6+.2 100 1470û3

Tableau 8.2.6: Données de torsion dynamQue
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8.2.3. Poinçonnage

Nous avons volontairement consacré un sous-chapitre au poinçonnage parce qu'il s'agit d'un

essai original non défini dans les norrnes. De plus, c'est un moyen de tester facilement la sensibilité

au cisaillement adiabatique du matériau étudié, puisqu'il permet de réaliser des bandes de

cisaillement interrompues.

Un classement qualitatif des matériaux vis-à-vis de leur sensibilité à la localisation de la

déformation et au cisaillement adiabatique peut être proposé à partir de cet essai simple à mettre en

æuvre.

8.2.3.1.Principe de fonctionnement

Læ dispositif àu poinçonnage (Cf. Figure B2.IO\ est en acier traité très dur Z85WDC 6 5 4.

Il s'utilise placé ente les barres de compression dynamique de Hopkinson et reste maintenu entre

les barres d'entrée et de sortie. Pour chaque essai, nous plaçons une nouvelle éprouvette (par

exemple, Q20 mm x 4 mm) non déformée dans le corps du montage. Par conséquent, aucune

éprouvette n'a été utilisée plusieurs fois. I-e bouchon maintient en position l'éprouvette par sa face

arrière. I-e montage permet de déterminer la course maximale du poinçon par un débord contrôlé,

appelé aussi Jeu'. Il est en contact sur la face avant de l'éprouvette. Pour les essais présentés, un

poinçon de +{.5 mm de jeu a été retenu. La Figure 8.2.10 montre ce jeu par I'espace entre la barre

d'entrée et le corps du montage de poinçonnage.

Lors d'un essai, I'onde incidente produite par I'impacteur parcourt la barre d'entrée et,

lorsqu'elle traverse le poinçon, le débord initial rentre et crée une zone de cisaillement intense dans

l'échantillon, sur la couronne extérieure au poinçon. Il faut un temps d'environ 80 à 100 ps pour

former la bande, ayant que I'effet de la sollicitation he cesse.

z La figure ne présente que la partie essentielle du montage. [€ montage complet des banes de compression dynamique

et les appareils nécessaires a été decrit par Lichtenbergerlll0l.
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barre d'entrée

bouchon corPs sPecimen Poinçon

Figure 8.2.10 : Montage du poinçonnagelttt, compatible avec les barres de Hopkinson.

8.2.3 .Z.Conditions d' essai et remarques préliminaires

Lorsque la réalisation technique du montage est effectuée et que le dispositif complet est

disponible et opérationnel, I'essai de poinçonnage dynamique conserve une mise en æuvre simple et

rapide.

De plus, la géométrie des échantillons nécessaires, sous la forme de disque plein, assure un

usinage facile pour un coût réduit, comparé par exemple à la réalisation d'une éprouvette de

cisaillement de type <<chapeau> ou de torsion (Cf. les schémas en annexe A.l).

Il est très important pour les observations ultérieures de pouvoir conserver les bandes

formées dans leur état réel, c'est-à-dire obtenu après la sollicitation. I-e poinçonnage permet de ne

pas détruire I'information contenue dans la bande de cisaillement. Pour celà il faut se placer dans

des conditions d'essais pennettant de créer une bande localisée sans provoquer de matage des

surfaces lors de poinçonnage total, ou de destruction de la microstructure.

Cependant, ce montage présente quelques inconvénients dont nous verrons les conséquences

dans la suite de ce document.

Tout d'abord, il s'agit d'un système fermé. Il n'est donc pas possible dans la configuration

actuelle du montage de faire un suivi optique (extensomètre optique type Zimmer) des déplacements

et/ou déformations relatifs, ni de réaliser des mesures thermiques (caméra infrarouge,

thermocouple).

Il faut garder présent à I'esprit que les indications données par les jauges d'extensométrie sur

les barres d'entrée et de sortie intègrent I'ensemble du montage, et par conséquent effectuent une

t

' l
t l

! i
t l
t /_\/
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mesure globale. De plus nous avons constaté que pour les matériaux à très hautes caractéristiques

(du type des aciers concernés dans cette étude), la vitesse de déformation ne présente pas de plateau

constant au cours du temps. Il apparaît donc une difficulté supplémentaire pour dépouiller les essais.

Lorsque les conditions de contact entre le poinçon et la pastille ne sont pas parfaites, et

assurées de la plus grande surface plane ou de I'alignement le meilleur, la bande naissante ne se

forme que sur une portion du contour, définie par la couronne extérieure du poinçon.

B.2.3.3.Informations matériau à partir d'essais de poinçonnage

Une première étape consiste à déterminer la vitesse relative vr"-ur(t) des extÉmités des barres en

contact avec le montage, le déplacement uss-ss(f) qui en résulte, et I'effort appliqué f"r(rl sur la

barre de sortie.

v ne-ssf) = -2.c t en (r)

u r"-rs(t) = 
J v rr- rr(t)ù

rrr( t )  = E.*.erf t>

La seconde étape concerne le calcul du déplacement u(t) dû à la pénétration ho du poinçon dans la

matière de la pastille.

( ls)

(16)

La connaissance des histoires de I'effort appliqué F(t) sur la pastille et du déplacement du(t) de

matière qui lui est associé permet alors d'obtenir I'histoire du travail W des forces sur la profondeur

de pénétration du poinçon dans la pastille.

W(t1= t"rçt1a"çt1 (17)

A la valeur d'effort maximal Fn,* est associée la notion d'énergie à localisation, c'est-à-dire une

valeur d'énergie E1o" à partir de laquelle la déformation est localisée.

u(t) = ilnr-as Q) - h, 
r" (tl

"  Eoso

F(t1= FB.G)

(r2)

(13)

(14)

(18)Er, = w(4-)

De manière à déterminer I'influence de la quantité d'énergie apportée sur Ia valeur d'énergie que le

matériau est capable d'absorber avant localisation, une première approche consiste à rechercher Ia

valeur d'énergie d'entrée à localisation.

Wn,,n" - 
lno ,(t):de,(t) = t2E[e,Q1dt ,(t1 ( le)
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l-etracé commun des histoires du travail des forces agissant sur la pastille et de l'énergie d'entrée

permet d'identifier cette valeur d'énergie d'entrée à localisation, dépendante du dispositif utilisé.

Une difficulté supplémentaire de l'essai de poinçonnage dans cette configuration de bande

naissante est I'hétéro généité de la déformation qui empêche de dépouiller de façon admiset2ut33J[s+l

en faisant I'hypothèse de cisaillement simple dans toute I'épaisseur de l'éprouvette.

8.2.3.4. Poinçonnage dynami que progressif

Si les observations dynamiques au microscope étaient possible à I'intérieur du matériau, nous

pourrions visualiser l'évolution de la microstructure. Pour pallier cette lacune, nous avons employé

un système permettant des essais interrompus pour observer les états intermédiaires.

I-es essais de poinçonnage dynamique ont permis de réaliser des bandes de cisaillement

adiabatique en cours de formation grâce à une méthode de poinçonnage dynamique progressif. Il

s'agissait pour celà de faire varier graduellement l'énergie cinétique initiale du barreau impacteur

afin de disposer d'une gamme de déformation plastique allant du cisaillement plastique intense et

inhomogène jusqu'à la bande de cisaillement adiabatique naissante. La limite supérieure pour nos

essais était la condition menant à la rupture par poinçonnage complet, dégageant un bouchon de

matière. La Figure 8.2.1 I montre I'aspect du gradient de déformation et les différentes zones.

(cisaillement dans le sens horizontal)

tête de la bande;

place du modèle

200 pm

l-i"rofirrur"r;

Itrop déformé;

ln.o"t" rupture
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Pour les conditions de sollicitation les plus fortes, la présence d'une bande est assurée par les

traces blanches restantes après attaque stu les bords des lèwes de la zone cisaillée mais, étant

détruite, il n'est plus possible de quantifier cette bande.

Les dimensions caractéristiques d'une bande ainsi obtenue sont 40 à 50 pm de large et 1.5 à

1.9 mm de long pour la bande de déformation tandis qu'elle englobe une bande dite de

"transformation" de 2 à 5 pm de large et 0.6 à 1 mm de long. Une série d'essais calibrés entre I et 2

bars (c'est-à-dire une vitesse du projectile de 7. à 11. ms-l) pour les deux sens de prélèvement du

matériau a permis de disposer de ces différents gradients.

t00 t50 900

tcrnps (micro s)

Figure 8.2.12: Signaux tansmis des jauges de déformation sur la barre de sortie en poinçonrutge.
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Figure 8.2. l3 : zone de localisation, MARS240@.
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La Figure 8.2.13 présente le diagramme (force,déplacement) en fonction des conditions

d'essai pour I'acier à blindage. La zone conespondant au début de la localisation de cisaillement

intense est marquée (ici, entre P6;1 .9 et 2 bar) par le passage de la forceo mesurée sur la barre

transmise (Cf. Figure 8.2.12), par un maximum suivi d'une chute rapide dans le cas d'une

perforation par poinçonnage complet ou, d'une remontée brutale (contact avec I'interface du

montage) dans les cas d'une bande partiellement formée.

La Figure B.2.lI laisse apparaître les lignes de ségrégation déformées par ce cisaillement

localisé. Elles ne sont visibles quoen lumière directe (optique). Nous avons utilisé cette information

pour mesurer, après grandissement de la zone cisaillée, une déformation moyenne locale le long de

la bande, en faisant I'hypothèse de cisaillement simple à l'échelle du matériau. Cette hypothèse,

issue des observations, est illustrée par la Figure 8.2.I4.

200 pm

Figure 8.2.14: MO : MARS240 : cisaillement local

L'analyse de ces observations perrnet de disposer d'une information sur la valeur (moyenne)

du cisaillement local mésoscopique que nous pourrons utiliser pour la partie de modélisation. La

Figure 8.2.L5 ci-dessous montre les mesures effectuées sur un échantillon déformé et la correction

rationnelle du cisaillement.

remarque : Ces mesures le long de la bande sont à mettre en parallèle avec la Figure B.z.It,

présentant l'épaisseur totale de l'échantillon. La comparaison est directement possible car ces deux

figures sont placées en respectant la même échelle horizontale.
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Figure 8.2.15 i mesure du gradient local

suivant la ligne médiane de la bande dans I'épaisseur dc l'échantillan.

A partir de ce gradient de déformation au sein du même échantillon, nous souhaitons

remonter aux conditions d'apparition de la bande de cisaillement adiabatique. Ainsi, l'étude des

caractères microstructuraux de la bande peut se faire dans le gradient de déformation au sein du

même échantillon. I-es observations au microscope électronique à balayage ont permis de suivre la

bande dans la profondeur de l'échantillon et de supposer un mécanisme d'orientation dans le sens

cisaillé et d'allongement simultané des lattes de martensite.

Pour le poinçonnage dynamique des essais interrompus, ce montage doit être optimisé par

I'adaptation des éprouvettes etlou des longueurs de poinçon afin de former une bande sans aller

jusqu'à la formation d'une pastille dans ces aciers à hautes caractéristiques. En effet, le poinçon le

plus court ne permettait pas d'entrer dans le domaine plastique de l'éprouvette et des énergies

d'entrée (vitesse de I'impacteur) trop élevées perforaient la pastille. Bien que cette rupture se fasse

par cisaillement adiabatique, il ne nous est toutefois plus possible d'étudier la formation de Ia bande.
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8.3. l.Microscopie Optique MO)

étudn ryer*nentatz : misostrrcfiire

Figure B.3.1 : vue d'ensemble d'une bande de cisaillement en coars de formation.

20 pm
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Les Figure 8.3.1 et Figure B.3.2 montrent les zones cisaillées lors du poinçonnage sur les

observations que nous avons pu faire en lumière directe (microscopie optique).

(Ptir=1.9 b, sens travers coun, To=20"C).

200 ttm

La microscopie optique fait ressortir la bande de cisaillement adiabatique par la différence de

couleur lors de I'attaque chimique, à cause de la microstructure très fine au sein de la bande elle-

même. Les lignes de ségrégation sont également une des observables affectées par la zone cisaillée,

elles contribuent à indiquer le taux de cisaillement dans l'échantillon. Cependant, ce type

d'observation est limité dans la mesure où la finesse de la microstructure nécessite les microscopes

électroniques pour tenter de quantifîer ce qui Se passe dans le matériau.

8.3.2. Microscopie Electronique à Balayage (l\{EB)

Les observations réalisées au microscopie électronique à balayage ont permis de suivre

l'évolution macroscopique de la bande de cisaillement intense au sein des échantillons.

Figure 8.3.2 : MO : MARS240 : Bandes de cisaillement inrense à adiabatique.

gradient du cisaillement.
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centre de la bande
fibrage

Figure 8.3.3 : MEB : MARS240@ : Bandes de cisaillement intense à adiabatique

a )  l P m  b )

Figure 8.3.4 : MEB : a) détail du centre de la bande dans la lone fortement cisaillée.

b) détail dufibrage dans Ia bande de cisaillement

(cisaillement da ns le sens horizontal des micrographies)

L,es Figure 8.3.4a et b montrent très nettement le fibrage subi par le matériau au cours de la

sollicitation. La structure initiale en lattes sans orientation privilégiée se déforme de manière à suivre

le sens du cisaillement.

La résolution du MEB, sans pouvoir révéler la trop fine microstructure, nous a cependant

permis suivre l'évolution de la bande dans l'épaisseur de l'échantillon. Ainsi, elle se prolonge

jusqu'au milieu de l'éprouvette où la microstructure est de moins en moins déformée. Dans cette

zone. la microstructure de I'extrémité de la bande tend à se confondre avec la matière environnante

200 nm
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qui n'a pas subi la sollicitation directe. La Figure 8.3.5

dénommer tête de la bande puisque cette inhomogénéité

l' épaisseur de l' échantillon.

éa[c ryerfuentate : microstnrcture

montre cette zone. Nous pourrions la

de cisaillement se propage à travers

l m m

Nous pouvons distinguer des lattes de quelques microns de longueur jusqu'à une dizaine de

U"m pour des largeurs de I'ordre de 100 à 200 nm. En parcourant la bande dans le sens de sa

longueur, I'observation de la longueur moyenne apparente des lattes semble montrer que la valeur

initiale, pour la zone de l'échantillon qui n'est pas déformée, tend vers une valeur limite au fur et à

mesure que le cisaillement devient de plus en plus intense et que la zone la plus fortement cisaillée

est atteinte. Cette limite, s'il en est une, est de I'ordre de deux fois la valeur initiale.

appariton des
microfissures

0.5 I 1 .5 2 2.5
cisaillement local moyen dans la bande

Figure 8.3.6 : dimensions des lattes dnns Ia bande enfonction du cisaillement.
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Figure 8.3.5 : MEB : tête de ln bande de cisaillement.
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profondeur

(mm)

largeur

(nm)

longueur

(pm)

cisaillement

local moyen

rapport de forme

largeurÂongueur

0.2 40 l0 2.3 0.004

0.343 40 t0 2.2 0.004

0.968 60 9 .5 0.7 0.007

1 .17 90 8.9 0.6 0.01

1.285 100 6.5 0.45 o.02

1.409 180 5 0.3 0.03

t.677 200 5 0.2 0.04

Tableau 8.3.1 : caractéristiçes géométriques des lattes .

apparition des

microfusures

partie pour la

modélisation

Mais la résolution d'analyse du MEB nécessaire à ces tailles caractéristiques de bande n'a pas

permis de pourzuiwe l'étude microstnrcturale. Le moyen d'nnalyse offert par le microscope

étectronique à balayage est alors limité à une observation mésoscopique du mouvement de Ia

microstnrcture.

La partie poinçonnée où le taux de cisaillement est le plus intense, la finesse de la

microstructure eryêche de conchue soit au fractionnement des lattes étirées soit à une

transformation de phase. Ceci rend I'usage d'une observation de ces bandes de cisaillement intense

par microscopie électronique sa 6nasmission indispensable.
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B.3.3.Microscopie Electronique en transmission (MET)

I-a préparation des lames minces s'effectue à partir des bandes de cisaillement interrompues

obtenues dans les éprouvettes de poinçonnage dynamique progressif. En effet, celles-ci sont

suffisament développées pour étudier I'apparition de la localisation sans la détruire par la

propagation complète de la bande de cisaillement.

IÆ détail de la préparation de ces lames minces est reporté dans I'annexe A-2-2-

ronne ut i le (voir  détai l )

past i l le  poinçon

plans successifs de microdécouPe

déta i ld 'un  p lan  de  coupe

Figure B.3.7 : découpe des éclwntillons et situation des Inmes minces.

. Etant données les dimensions réduites de ces bandes, nous avons souhaité rapprocher les

plans successifs de microdécoupe des échantillons poinçonnés pour disposer d'un <<volume>> de

bande cisaillée suffisamment important (Cf. Figure 8.3.7). Pour celà, nous avons utilisé une lame de

scie de 3O0 tun d'épaisseur, spécifique aux aciers durs, et découpé des tranches d'échantillon de

-150 pm d'épaisseur. Ainsi, un plus grand nombre de lames minces peut être réalisé et leur

amincissement peùt être facilité. [æs lames minces sont prélevées avec un soin particulier dans un

plan passant par I'axe de sollicitation mais perpendiculaire à la bande. C'est donc le gradient de

déformation qui sera observé.

plus exactement, il faudrait considérer plusieurs zones de ce gradient de cisaillement puisqu'une

lame mince n'offre à I'observation qu'une partie amincie d'étendue réduite. Il faut alors observer

plusieurs zones dans le matériau pour les analyses.

Compte tenu des difficultés expérimentales de réalisation de lames minces parfaitement

observables, nous n'avons pu nous placer dans la partie amont de la bande de cisaillement. Par

ent du poinçon

l ame  m ince
Z-
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conséquent, seule la zone la plus fortement sollicitée a fait I'objet de cette analyse. I-e gradient de

déformation le long de la bande n'a donc pas pu être observé sur toute sa profondeur.

.43

zone la plus
fortement cisailléeI

r + .  - . i
r':l*
I

Hffi

\ - 200 nm

Figure 8.3.8 : UlnSZn@ : zone d'observatiott par MET

clébut chronologique de la bande mais phase terminale de I'évolutiott de la microstucture

(cisaillement : sens vertical)

L'observation dans l'étendue de la zone amincie révèle une microstructure composée de

lattes de martensite essentiellement en dehors de la bande cisaillement (seule phase retrouvée) alors

que la zone, présentée en Figure 8.3.8, au centre de la bande de cisaillement adiabatique est une

microstructure très fine de grains équiaxes (0royrn=50 nm) présentant les deux phases martensitique

et austénitiquee dans les cas des essais les plus intenses.

59



éA[e ry erimznta[e : mictos trutture

100 nm

Fisure 8.3.9 ;  MA : zone d'observatiott par transmission

détail de la phase terminale dans la bande

(cisaillement : sens vertical)

Loin du centre de la bande et de la partie du matériau déformée au voisinage de la bande,

dans les zones plus proches du bord extérieur de l'échantillon, nous retrouvons I'allure de la

microstructure présente dans le matériau massif, traité thermiquement et non sollicité.

Figure 8.3.10 : zone loin de la bande, hors cisaillement.

(cisaillement : sens vertical)
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[æs lattes de martensite de cette zone ont une largeur de quelques centaines de nm, de I'ordre

de 200 nm en moyenne. Quelques-unes, isolées, sont plus larges et vont jusqu'à 400 à 500 nm de

large. Elles s'étendent sur des longueurs de quelques 5 à 10 pm seulement. [.a forme des lattes dans

cette zone non déformée est oblongue et leur répartition ne présente pas de sens privilégié. Comme il

est possible de le visualiser sur les clichés MET (Cf. Figure 8.3.10), la sous-structure des lattes

présente des amas de dislocations en forme de cellules allongées. Au cours des observations de

zones voisines, nous avons pu remarquer quelques très petites cellules d'environ I pm de long,

entourées d'autres groupes de cellules de dislocations plus allongés (de 3 à 7 tt-). Une valeur

moyenne sur plusieurs groupes de cellules dans les zones amincies observables est de I'ordre de 5

pm. En effet, seules quelques cellules de dislocations courtes ou très longues sont présentes.

Iæ contraste très marqué traduit des différences importantes entre les niveaux de densité de

dislocations dans les'Surfaces observées, en prenant la précaution de modifier le tilt d'observation du

microscope pour mettre en évidence les dislocatons présentes dans d'autres plans.

Afin de déterrriner une approximation de ces densités de dislocations, nous avons mesuré les

fractions relatives sur des zones amincies observables en considérant les parties présentant ces

cellules ou enchevêtrements de dislocations par rapport aux parties voisines. A cette échelle du

matériau, I'analyse d'image systématique ne peut plus s'appliquer à cause de la complexité de la

répartition des amas de ces dislocations. Nous avons relevé les différences de densités par la mesure

sur zone quadrillée des surfaces observables. Ainsi, grâce à cette approximation, nous avons pu avoir

une fraction relative de I'ordre de 13 à 20Vo de 'sites' à densité éleveæ, par rapport à la martensite

restante contenant très peu ou pas de dislocations (en vérifiant par modification du tilt du

microscope). Comme cette approximation conserve une difficulté de mesure, nous estimons une

moyenne autour de ISVo pour tenir compte de la fraction volumique dans la modélisation.

Il s'agit d'.un même métal mais nous pouvons considérer deux aspects en terme de seuils. et

d'écrouissage différents. En effet, cette différence de contraste peut s'interpréter comme deux états

du matériau : une zone contenant peu de dislocations capables de se déformer et une zone

d'enchevêtrements des dislocations sous forme de parois, de cellules de dislocations plus difficile à

écrouir à nouveau. Læurs comportements présentent alors des seuils élastiques et des capacités

d'écrouissage différents parce que les densités de dislocation relatives et le mouvement de ces

groupes de dislocations font évoluer ces paramètres. De plus, nous avons remarqué que la forme

allongée de ces cellules ou groupes de cellules de dislocations peut se rapprocher d'une forme

ellipsoidale aplatie dont les caractéristiques sont les longueur et largeur mesurées auparavant.
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Il existe une zone de transition entre ces deux microstructures où les lattes très étirées

semblent fractionnées. En effet, la microstructure montre à la fois I'aspect de fines lattes allongées et

orientées, mais aussi, une succession de petits grains dans ces lattes respectant le sens du

cisaillement (Cf. Figure 8.3.1 l, coté centre de la bande).

200 nm

<-- vers le centre de la bande vers la matrice peu défbrrnée -->

Figure 8.3.1 I : MET : mit 'rostnt(tur( dt rruttsit iott.

(t ' isail lentent : setts verti<'ul )

Des observations semblables de la zone de transition entre la matière peu déformée et le

centre de la bande ont également été relevées par Cho et altl0l, et Mgbokwere et altssl, lors d'études

par microscopie en transmission sur des aciers à hautes caractéristiques. Ces auteurs notent la

présence de ces structures en cellules de dislocations qui se forment dans la bande et son voisinage

proche en fbrme très étirées puis en de fines cellules équiaxes. Par ailleurs, Cho et al proposent un

schéma du déroulement de la modification de la microstructure depuis les lattes de martensite non

déformée jusqu'à la formation de la structure équiaxe du matériau fortement cisaillé. Pour expliqr-rer

celà, les lattes de martensite s'orientent et s'allongent en suivant le sens du cisaillement imposé. Le

mouvement des dislocations, f'acilité par l'échauffement dû à la déformation, entraîne la formation

de cellules et de murs de dislocations dans les lattes très étirées. contribuant à former des zones

distinctes de densités et de résistance différentes. La structure équiaxe et fine serait le résultat de la

réorganisation de toutes ces cellulcs de dislocations par un phénomène de restauration dynamiquetl0l.

. I

' i

t; .â
$Fæ:
É .  r ' !

È

â
! _ t
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B.3.4.Diffraction des électrons

La nette différence des clichés de diffraction (voir les vues caractéristiques ci-dessous Figure

8.3.12) a un effet de signature de l'évolution de la microstructure initiale. Par ailleurs, la variation

du cliché de diffraction à la traversée de l'étendue de la zone de transition laisse supposer que les

lattes se déforment considérablement avant de passer à des grains nombreux et petits. tæ cliché

présentant des anneaux diffrrs est caractéristique de cette phase microcristallisé.

Les clichés retenus porr 
"ôn. 

partie concernent une zone amincie favorablement où

l'observation permet de suivre de façon continue l'évolution de la microstructure. La Figure 8.3.12

montre le résultat de la diffraction des électrons pour une analyse perpendiculaire à I'axe de

cisaillement dans la bande. Iæ diamètre du diaphragme de sélection d'aire est le même pour cos

clichés et permet de les comparer directement I'un à l'autre.

(observation perpendiculaire à I 'axe de cisail lement)

a) matrice, loin de la bande

b) zone de transition, proche du centre de la bande

c) centre de la bande 1 m mBCA

éprouvette

Figure 8.3.12l- Clichés de dffiaction des électons.
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débute le fibnage et la fractionnement des lattes, puis, au centre de la bande, les anneaux complets

correspondent à de nombreux petits grains, d'orientation diverses.

Cependant, il s'agit essentiellement de phase o (fenite) ou cr' (martensite), dans la matrice

comme dans la zone cisaillée. I-a martensite initiale est donc fortement déformée. Les

transformations de phase ne sont alors atteintes que pour les plus fortes sollicitations de la gamme de

vitesses considérée. En effet, nous n'avons observé la présence simultanée de I'austénite et de la

martensite que dans la zone au centre de la bande où les déformations sont milKirlules. Ces essais

présentent dans ce cas I'apparition de petites fissures dans la partie la plus fortement cisaillée. Pour

les essais dont le niveau de cisaillement est plus faible, la microstructure reste la martensite iniale

extrèmement déformée, sans atteindre le domaine des transformations de phase.

Lors de la preparation des lames minss5, nous avons remarqué que le matériau (bande et

matiere environnante) était magnétique. Par consQuent, le domaine de la ferrite ô Ëagnétique) n'est

pas atteint comme J.L. Derepl3ol[3r] a pu I'observer sur un acier à blindage comparable à celui-ci. Les

conditions d'essais du poinçonnage n'ont pas permis de telles transformations pour les essais

progressifs envisagés. Les vitesses de déformation et les niveaux de déformation du poinçonnage

sont,aux conditions requises pour cette transformation a -> ô.
;\h.-'

Recommandations :

Au cotgs des tests de préparation des lames, nous avons remarqué que les lames minces ont

tendance à se plier en V très ouvert au niveau de la bande de cisaillement lorsqu'elles sont amincies

endessous de 45 pm d'epaisseur. Un relâchement des contraintes de cette zone très écrouie pourrait

être à I'origine de cette nouvelle déformation lorsque la tenue mécanique de la lame n'est plus

assurée. Cependant, la lame n'est plus observable pu'isque la procédure d'amincissement ne peut plus

se faire et que la zote reservée à I'observation vient de se modifier. L'amincissement par polissage

mécanique ne doit pas descendre en dessous de 100 pm d'épaisseur des lames pour garantir le

résultat des observations ultérieures.

Comme les lames s'oxydent rapidement, il arrive que les clichés de diftaction montrent des

traces d'oxydes de fer au centre du cliché (pour les distances au-delà de 2.03 Angstroms). Il faut

donc maintenir les lames minçs5 prêtes dans une atmosphere neutre.
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Conclusion intermédiaire

Nous avons noté que cet acier avait une sensibilité à la vitesse de déformation très peu

marquée dans la garnme des vitesses de déformation étudiée (10-3 à l0+3 r-l) et que les échantillons

ne montraient pas d'influence du sens de prélèvement traduisant I'isotropie de comportement du

matériau. Les caractéristiques mécaniques obtenues lors des essais statiques donnent une limite

. élastique d'environ -1400 MPa pour ce t)?e d'acier et une ductilité traduite par un allongement de

-l3Vo avant rupture en traction. De plus, cette ductilité en statique est confirmée par la présence

d'une striction totalement développée au centre des éprouvettes et par le coefficient à striction élévé

(-37.5 7o). Nous pouvons remarquer qu'en cisaillement simple et dans une gamme de vitesse de l0-2

à 10+2 s-l le MARS240 a un seuil élastique autour de 8@ MPa. Il présente une déformation

moyenne à localisation vers I à9Vo avant que l'éprouvette ne rompe autour de lOVo en dynamique

tandis que la déformation devient non homogène et corlrnence à localiser vers 9.57o en statique.

G (GPa) to (MPa) "ftn(vo) '!'(r-') p (kg/m') C (J/kg.K)

MARS24O 83.6 800 8.5-9.5 t0-2 à10+2 7860 470

Tableau 8.3.2: récapinlatif des dowtées macroscopiques en cisaillement.

[.es essais dynamiques ont permis de révéler quelques caractéristiques relatives à la

sensibilité au cisaillement adiabatique d'acier martensitique, à savoir qu'une bonne ductilité favorise

la formation progressive de la bande de cisaillement, même si la limite élastique n'est pas la plus

élevée ni la sensibilité à la vitesse de déformation très marquée. C'est pourquoi, la formation des

bandes de cisaillement intenompue s'est avéréepossible dans le MARS240.

Ces essais permettent de disposer des courbes respectives de loi de comportement. Les

renseignements ainsi obtenus et réunis peuvent servir à I'identification des valeurs des paramètres

d'une loi de comportement optimisée par des méthodes numériques inverses pour être utilisée dans

un code de calcul.

Dans notre cas, nous utilisons ces résultats en tant que données macroscopiques pour

introduire dans le modèle méso-macro que nous présentons dans la partie C ainsi que les données de

la microstructure exposées dans les pages précédentes du paragraphe 8.3.3.
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C. Physique et modélisation

læ mécanisme que nous avons décidé d'étudier repose sur un modèle d'hétérogénéisation

d'une microstructure par la mobilité à l'échelle intragranulaire de frontière libre constituées par les

cellules de dislocations présentes. Le choix de cette écriture méso-macro cherche à reproduire

l'évolution de la microstructure lors de la déformation au moyen de l'énergie libre et des

caractéristiques topologiques du matériau.

Nous décrivons maintenant I'approche de modélisation que nous proposons : le cadre

thermodynamique et micromécanique pour exploiter l'écriture de l'énergie libre dans le paragraphe

C.1.1, dans un premier temps dans des termes généraux puis ensuite dans I'application que nous

souhaitons faire au paragraphe C.1.2. A I'issue de ces paragraphes, nous aboutissons aux forces

thermodynamiques dérivées du potentiel. Nous présentons au paraglaphe C.2. I'expression de la

dissipation et les lois complémentaires du type plasticité que nous utilisons.

En vue de s'intéresser à une extension du modèle proposé, le paragraphe C.3. regroupe la sensibilité

du modèle à ses paramètres principaux.

Læ paragraphe D est la présentation de l'évolution du système et des résultats directs obtenus

par ces calculs, en s'appuyant sur les données expérimentales du MARS240. En effet, ce tlpe de

modélisation présente I'intérêt d'une application possible à d'autres matériaux.

C.1. Introduction

L'hypothèse souvent retenue et acceptée est I'addition de la déformation des métaux

composée d'une déformation élastique, à laquelle est associée une énergie élastique, et d'une

déformation propre inélastique (dite plastique ou pennanente) à laquelle sont associés des

mécanismes dissipatifs.

r=e"+eP (zo)

En thermodynamique macroscopique, I'expression de la puissance des efforts extérieurs en

tenant compte de la partition des déformations précédemment évoquée fait apparaître la nécessité

d'écrire deux potentiels.

(2r)
(22)

(23)

Pext = Oii dei;

= oij. (de"u + dePi.;)

= oU. de"ij + o11. dePi.;
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= dO (part élastique réversible) + D (part dissipative irréversible)

La difficulté d'écrire la dissipation réside dans I'absence de mesures et de données stres pour

relier les déformations plastiques dep à des mécanismes physiques présents dans le matériau.

Dans les années cinquante, les travaux étaient axés sur les développements de la plasticité

cristalline à l'échelle mésoscopique. Il s'agissait d'exprimer les déformations du matériau au moyen

des glissements plastiques cristallographiques et de la rotation (l'orientation) du réseau

cristallographique.

deP=RdT

R est le tenseur orientation du réseau, dy représente les variables de glissement plastique.

Cette écriture (24) permet de faire ressortir du potentiel de dissipation (Cf. (23)) la notion de

cission résolue t sur le système au sein du matériau. A partir de (23) : D = o1i. dd1i,

(24)

(2s)

(26)

D = oij .R': . dY

D= t .dy

t est à associer à la notion de force thermodynamique.

En se plaçant à une échelle microscopique, cette fois, les déformations concernent I'activité

des défauts du réseau intrinsèque du matériau. Cependant les mécanismes de plastification sont plus

complexes parce qu'ils sont liés à des propagations de discontinuités. De ces discontinuités vient la

difficulté de relier assurément les déformations plastiques à des mécanismes physiques identifiés et

justifiés.

[æs discontinuités auxquelles il est fait allusion ici sont des mouvements de défauts ponctuels

(atomes en déplacement de site), du mouvement de dislocations ou du mouvement d'interfaces

(transformation de phase, maclage, recristallisation...). La Figure C.1.1 illustre les discontinuités

évoquées pour la complexité énoncée ci-dessus par une représentation de dislocations.

T

Figure C. l. | : dislocatiorts dans un élément de volume.
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Soit p, le champ de distorsion induit par la présence de ces dislocatons dans un élément de volume:

Ê f  ( t )  =  N .b .m, .n , .ô (S )  Q7)

N nombre de dislocations

b est le vecteur de Burgers

ô(S) est la fonction indicatrice de la surface balayée par les dislocations.

En moyenne sur l'élément de volume V, la relation (27) devient :

F,,, = lf uu*,n,ô(s).dy (28)'  vr, "

Nous supposerons de plus dans cet exemple que les caractéristiques de la ligne sont

uniformes et homogènes dans I'élément de volume V (n\, o;, N, b sont constants pour V).

La déformation plastique Ep résultante est seulement la paftie symétrique de p :

El = ,ym(F,î, = 
*(Bl + Bï,) Qs)

expression réécrite en faisant unn*io" le tenseur R des rotations du réseau cristallographique.

El = R,,19 lot (30)u uvt

El = R,tT où ï 
- 

* f Ot est la déformation permanente globale issue des contributions locales du
vt

matériau.

La variation dans le temps de cette déformation représente I'activité de ces types de défaut au niveau

local :

a (r 'n' .  )
Ainsi, dy = . l+ | dS ldevient :

d t \  v  i  ,

dy :g{q los * Ng tas] (3r)'  v lort  dt, i , r  )
Ce calcul montre la présence d'au moins deux mécanismes pour la déformation - variation du

nombre de sites actifs I 
", 

mobilité du contour géométriqu" 
g 

;AS. Cependant, il s'agit d'une
ot si,ldt

description globale de la réalité. Les mécanismes de mouvement des défauts sont alors

intrinsèquement complexes comme le montre I'expression de dl avec seulement deux termes actifs.
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En plus de cette complexité intrinsèque, s'ajoutent à deux échelles différentes (Cf. Figure

C.|.2) la complexité due à la notion de statistique des défauts (quantité, répartition, taille) ainsi que

la complexité de la microstructure même du matériau réel (plusieurs phases, précipités, etc.).

De cette analyse découlent les différentes échelles d'étude.

1) matériau (mm ou pm) 2) éch. statistique (pm ou nm)

Figure C.l.2 : échelle des complexité.

3) éch. intrinsèque 1Â1

l) la dislocation seule.

Traitée en élasticité linéaire, la mécanique des milieux continus permet de résoudre le champ

des contraintes autour d'une dislocation mais aussi tout type de champs supplémentaires nécessaires

(déformation, gradient thermique, etc.).

2) le comportement collectif des dislocations.

Dans de récents ravaux, Kubintll2l et Kratochvil ont utilisé les moyens informatiques actuels

pour simuler la création, le mouvement ou encore I'annihilation des dislocations en programmant les

lois classiques de la théorie des dislocations (Orowan, Hall, Petch).

Grâce aux performances accrues des calculateurs récents, il leur a été possible de traiter des

problèmes trop difficiles pour des résolutions analytiques. Ils ont obtenu la formation des cellules de

dislocations avec des schémas simplifiés mais importants et complexes à cause des relations

décrivant la création, le mouvement et I'annihilation des dislocations au sein du matériau. Il s'agit de

la création d'une structure hétérogène de la déformation plastique, induite par la sollicitation

imposée. C'est la notion d'hétérogénéisation de la microstructure du matériau lors de la déformation

plastiquellTl.

déformation constitution

d'amas de dislocations

-{

F
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L-es différences énoncées au sujet des déformations accumulées se traduisent par des zones

avec plus ou moins de concentration de déformation permanente.

Dans notre étude, I'objectif est précisément de construire et d'utiliser un modèle simple

d'hétérogénéisation de la déformation plastique dans Ia microstructure et de considérer en même

temps que la frontière d'une pha.se est mobile.

En toute logique, la modélisation du comportement à l'échelle 3 (Cf. Figure C.1.2), c'est-à-

dire d'un élément de volume macroscopique comprenant plusieurs grains du matériau, devrait se

faire à partir de l'échelle 1, la plus fine et la plus réduite (une dislocation). Toutefois, ceci reste très

difficile voire impossible actuellement parce que les relations pour intégrer les échelles 1 et 2 ne sont

pas connues exactement. Par conséquent, I'hlpothèse de séparations des échelles est couramment

employée pour effectuer une homogénéisation par étapes et ainsi reconstruire le comportement

global de l'élément de volume macroscopique.

Mais I'hlpothèse de séparations des échelles est mise en défaut pour certains phénomènes

comme la localisation de la déformation par bandes de cisaillement. En effet, il s'agit d'un

phénomène qui concentre l'énergie disponible dans la déformation intragranulaire d'une zone

privilégiée (la bande elle-même) mais sans paraître soumise à la structure intergranulaire du

matériau. Ces bandes traversent autant les grains que les joints de grains.

I-e traitement souvent retenu (en terme d'approche classique macroscopique ou micro-macro

homogène) des bandes de cisaillement prend en considération un défaut initial (géométrique,

matériau) de très faible épaisseur qui se propage à travers le volume observé. En fait, ces bandes

semblent plutôt provenir du résultat de la propagation de dislocations ou d'ensembles de dislocations

favorisant I' hétérogénéisation du matériau.

t

Au bilan, nous pouvons donc résumer les hypothèses sur lesquelles nous pouvons nous appuyer.

Pour étudier ces bandes localisées et leur formation, il semble nécessaire de s'intéresser à la

propagation de discontinuités plastiques, et de réaliser une hétérogénéisation du milieu. Il faut alors

analyser les résultats obtenus pour vérifier etlou modifier les hypothèses retenues. Cette partie peut

se faire grâce à l'étude thermodynamique et mécanique du système.

Une partie plus délicate comprend l'étude des mécanismes intrinsèques relativement complexes et la

participation de la microstructure aux échelles 2 et3 dêtaillées précédemment.

70



én[e rutméri4ue : mo f,é.[is ation

Nous concevons donc bien qu'il est indispensable d'effectuer des simplifications de la réalité

physique pour pouvoir aborder cette question sans toutefois perdre I'essentiel des informations ou

passer à côté du(des) phénomène(s) prépondérant(s).

Pour celà, nous avons utilisé les techniques d'hétérogénéisation explicitées auparavant en

considérant un matériau "biphasé". Pour effectuer I'hétérogénéisation d'un volume, il faut au

minimum deux éléments de volume. Ceux-ci dont donc chacune des deux zones présentant les

densités de dislocatons différentes.

Yt(t) instant t+dt

f
Y'

instant t

%i%

%

-

/*oyo

l*dv'
a+da

Figure C.1.4 : évolution de l'éIément de volume soumis au cisaillement Nt).

La frontière èxistante entre ces deux zones est considérée comme mobile, c'est-à-dire que sa

géométrie est variable avec l'évolution des autres paramètres (déformation plastique environnante).

La notion d'interactivités entre deux zones voisines est prise en compte par les terrnes liés au

fractions volumiques relatives.

Dans le but de ne pas compliquer plus qu'elle n'est l'étude présente, le chargement est simplifié à un

seul paramètre dans un essai de cisaillement piloté en déformation.

Nous utilisons le MARS240, décrit dans la partie B, comme matériau support de cette étude.

La géométrie de la méso-structure modélisée est issue des observations par microscopie électronique

en transmission et des mesures effectuées; les données du matériau proviennent des essais

mécaniques réalisés. læ "biphasé" est constitué d'une matrice environnante élasto-plastique dans

laquelle doivent cohabiter des 'particules' plastiques prises sous la forme d'ellipsoTdes applatis.

-
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C.2. Approche de modélisation

= Etjxj

Figure C.2.1 : matériau sownis à des clwrgements divers appliqués

11e, matériau réel, c'est-à-dire tel qu'il est fourni par son élaborateur, présente une

microstructure complète, assez souvent complexe dans le détail des composantes. [æ terme complète

signifie et rappelle que dans un morceau de matériau massif ou dans un échantillon, il n'est fait, à cet

instant, encore aucune tentative réductrice de modélisation, par consé,quent, toute la microstructure

du matériau participe à la réaction de comportement aux sollicitations surfaciques ou volumiques

imposées. par ailleurs, et dans le cas d'un acier - matériau de cette étude, - la microstructure

comporte une ou plusieurs phases, des séries de pÉcipités ou d'inclusions, des défauts ponctuels qui

rendent complexe la description détaillée de ses composantes. En outre, le matériau réel constitue

aussi une microstructure tridimensionnelle utilisée dans une structure tridimensionnelle de forme

pouvant être aussi complexe qu'un châssis de véhicule, ou de char.

I-es types de chargement réel auxquels sont soumis ces matériaux sont variés et compliqués.

Ils présentent toutes les composantes des contraintes combinées, avec ou sans variation de la

température environnante et des vitesses de déformations non forcément constantes ni homogènes

pendant la sollicitation. l,orsque des ruptures partielles ou I'apparition de f,tssures s'ajoutent, il faut

traduire les variables de I'endommagement du matériau.

Ces aspects macroscopiques du matériau-structure sont associés à des mécanismes

intrinsèques à une échelle microscopique, comme le seraient la rotation de la microstructure, un

allongement ou un fractionnement des lattes ou des grains du matériau, la formation d'une nouvelle

phase, de précipités, des décohésions matérielles pour ne citer que ceux-ci. Il apparaît alors le besoin

de dénombrer et de décrire ces mécanismes entre ces échelles pour avoir les relations micro-macro

qui traduiront le comportement ffictif d'un matériau réel soumis à un chargement réel dans sa

configuration (géométrie, dimensions) réelle.

u!

v
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Dans la phase suivante de modélisation se posent deux questions. Comment modéliser ce que

nous avons décrit dans les paragraphes précédents et quels seront les paramètres à retenir ? [:,

solution idéale de tout prendre en compte n'est pas actuellement réaliste, voire impossible. Parmi les

hypothèses nécessaires, quelles sont celles qu'il" faut retenir par rapport à la microstructure du

matériau, au chargement appliqué, aux mécanismes présents et pourquoi celles-ci ?

Nous présentons maintenant les hypothèses que nous avons faites, en apportant I'explication,

la justification de celles retenues au détriment d'autres.

L'étude est orientée vers une analyse physique des matériaux, menée en parallèle avec une

approche physique de modélisation méso-macro de I'amorçage de la bande de cisaillement dans les

premiers instants d'apparition. L'observation des lattes de martensite et de leur évolution

intragranulaire (cellules de dislocations) dans le gradient de déformation de lazone poinçonnée a axé

la description de la modification de la microstnrcture vers le modèle d'inclusion plastique à frontière

^o611"t1e1t221. C"tt" 'inclusion' est constituée par les groupes de cellules de dislocations observés

grâce à la microscopie en transmission. L'intérêt porte sur le suivi de la croissance de cette inclusion

dans I'hypothèse des petites déformations et sans effet thermique.

La méthode consiste à considérer une répartition des déformation plastiques homogènes par

morceaux (déformation dans l'inclusion et déformation de la matrice). La difficulté introduite pour la

résolution tient au fait que non seulement la frontière entre les deux domaines peut changer mais

aussi parce que, dans le même temps, les déformations évoluent.

I-e volume élémentaire représentatif est une inclusion élasto-plastique (groupe de cellules de

dislocations du type d'une super dislocation) à frontière mobile noyée dans une matrice homogène

élasto-plastique également, qui subit un cisaillement simple.

La mobi$té de la frontière permet de considérer le mouvement groupé des dislocations

réunies pour former le contour de I'inclusion, les accroissements et l'évolution de la formes de ces

inclusions, vers une structure en bande orientée.

La reconstruction de la bande réelle se traduit par le développement en bandes coalescées.

Cette étape n'est pas décrite dans ce travail puique nous étudions I'apparition d'une localisation de la

déformation.
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C.2.l.Energie libre dans un cas général

L'écriture générale de l'énergie libre de Helmolz pour un élément de volume est:

v = j|,"ûEldv Qz)

Selon la théorie du premier gradient, l'hypothèse d'addition des déformations permet d'écrire :

ei=et i -e l

La loi de comportement élastique s'écrit simplement:

L'équilibre où les forces de volume sont négligées devant le cisaillement se réduit à:

dans V, 6,i.i = O (35)

Les conditions limites sont des déplacements imposés sur le bord du volume (Cf. Figure C.2.I):

sur dV, u! = E,ixi

(33)

(34)

(37)

(38)

(40)

(36)

Ecrivons la partition des contraintes en contraintes moyennes et contraintes internes :

6 ' ,  =>. ' , t6 ' ,

Alors, le potentiel s'écrit maintenant:

v = j(nr -Ei).c,jo .("o -"n )-*J"ouefldv (3e)

, = 
fi!*o,,E,oxonds 

-*[,(Eu + o')efidv

-+l-(,," f,fu'av)

Soient N inclusions de forme ellipsoidale allongée, à frontière mobile et noyées dans la matrice :

I'indice 0 représente la matrice

I'indice i variant de 1 à N représente la ième inclusion du volume V

Le second terme de l'énergie s'écrit :

l .

o', : ll o'tdV exprime la moyenne des contraintes intemes dans V1. Celle-ci est nulle pour, v, rr,

uotu*" V.

=f;a,.ËF, =o(o ' )u (41)
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La déformation moyenne prend en compte les déformations plastiques de la matrice eÉ ainsi que

celles de chaque inclusion eeipondérées des fractions volumiques fi(=V;A/) au moyen de la relation:

En = ToÊoo +!y.ro' (42)
i= l

La somme des fractions volumiques, respectant la conservation du volume, vaut l. Par conséquent,

la déformation plastique moyenne devient :

EP = Ê1o *LIGr' - Êro) ($)
l= l

le second terme de l'énergie s'écrit alors :

r / v

)}fia''(t'' - eoo) @4)2 ; î '  \  /

Dans le cadre d'une inclusion du tlpe d'Eshelby-Krôner, le terme des contraintes intemes de

I'inclusion i s'écrit :

6'i = C(I _.t,XEo _ Epi) gS)

Le potentiel devient alors :

' 1  
,  \  '  1 t V .  (  ^ '  \

Y =1(E, , -E i ) .cur .@u-r , t )+ ] f ,  f , ( to '  -€00) .c( l -sr ) . ler  -epo -Zf ,Gr ,  -€p0)  
|  f+o l

2 \ '  
. r t  . t u  \  u  u t  2 u r = ,  

\  i = r  , )

Dans le cas d'une application au cisaillement simple, pour schématiser le test du

poinçonnage, les déformations sont bhoisies imposées aux bords de l'élément de volume (en toute

rigueur, il s'agit des conditions limites de la structure complète) telles Que i u3=E31x1

Seuls les termes de cisaillement sont non nuls et les déformations s'écrivent :

(o o / ' ' l  (o o z')
* eoo=l o o ol  er  eo,=l  o o ol  (7)

t ^ t t l

[z 'o o) [z'  o o)

Le terme des déformations homogènes, issu de (9), s'écrit maintenant en cisaillement simple :

Eo  =To*Ë f  (T , - yo )  ( 48 )
i = l

Pour réduire l'écriture, notons par la suite Biiitr le tenseur C1*n (In,,nrr-Sirnn) que nous pouvons

introduire dans le second terme de Y. Il faut déterminer deux séries de termes pour les couples (i,i)

er (i j).

(eX' - e!,o). B'yu .GXi - eir\ @9a)

75



(e3' - e!o; .Bii*r .trfl - el,o)

Pour une loi élastique, les termes de Bi sont :

eaUc natnt'nauz : mo dé[isation

(4eb)

(s0)
C,jrr,.I,o'n = C,jn = Àôïôkl +p(ô*ôn +ô1ô;t)

C,j,or,'sirontt = f,ôijSi**r +p(Sii;n +Si.im)

Dans le cas considéréo seuls Btrrrr, Btrrrr, Btrr,, et Bi3131 sont non nuls. Par conséquent, la première

partie du second terme de Y comprend (y'-T")'(Birctz*Bi:ntt*Bivn*Bitv), tandis que la

seconde partie s'écrit (T' - y" )Qi - y07(Bi mz * Bi nv + Bi trc + Bi vv) .

La somme des Bii;u éciteen fonction de Sii3r.r devient 2tt(Z -(t ) oU (i=Sirrrr+Strrrr+S'rrrr*Sirtrt.

Finalement, il vient:

lN  
(  x  ^ l

,àf,(r' 
-To)zp(2- ç' rtt'- ro ->f i(rr -r\J (s1)

De même écrivons le premier terme de Y : V2(E-E\C(E-EI

I
t@u 

- Ei)'cu* (n, - ni) 62)

1
,(t, 

- Ei)'{ruu'(t*- ni,)* c*,(nu- E{')} (s3)

En utilisant la syrnétrie de C, à savoir Ciikl=Ciik=Cjiu, et dans ce cas du cisaillement simple où

Err=Err-E,l'expression (17) devient lrr" 
- Ep){zcnrr(E - Ee)}avecc1313=p, soit !

2

ztt(E - Eo)' (54)

A cette étape du calcul, récrivons les différents termes de Y déjà développés. La relation (46)

devient alors celle de I'expression (55), en tenant compte de (48), (51) et (54) :

N  z  1N | .  "  Iy =2tt(E-To -Lr,ry'-To)) *)lr,<r'-To)zp(z-f ) l  (r- f)0'-To)-\f , lr '  -vo) 
f rssl

;=î  za 
I  i=l  )

Maintenant, prenons en compte la forme de I'inclusion introduite précédemment dans le

volume élémentùe V. L'allure de la zone cisaillée dans les échantillons du poinçonnage a guidé

notre choix vers un ellipsoide aplati. Nous supposons de plus que ceux-ci sont répartis dans toute la

circonférence de la couronne déformée en cisaillement. Les expressions analytiques pour ce qpe

d'inclusion ont été calculées par Eshelbytloll ' dans le cas présent, nous cherchons le terme (i,

r a I

Somme oes ù (ijkt=l,3).
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(' = S',r,, + Sttrt + S'rrrr + Strnr = 4,S'nn (par symétrie) (56)

,si,rr = Ih-?itgy'l (sz)
2[  l - v4  a  )

Posons o =?-' or, 
(i devient ( ' = 2(l- a(9)'), alors Y s'écrit sous la forme :

I - v4 '  
-  a

N 2 11 ^ l  '  I
y =ztt(E -To -irf,{r' -To)) +zl,f,(T' -yo)po;t9l'jtr - f,)(y' -To)-\1,{r' -To) 

| rsal
i=i i=r u 

L ;;l )

Nous utiliserons le potentiel de (21) pour dériver les lois d'évolution par le calcul des forces

thermodynamiques sous la forme générale i Fo =-+, où V1 représente la variable interne associée
oY*

à Fr.

En fonction des 5 variables internes indépendantes choisies pour construire le modèle - à savoir (E,

ft, Tn, ye et (c/a)p), nous déterminons alors les forces conespondantes. Pour celà, l'énergie libre de

Helmholtz, du type Y(E,Vti,Vi,..), est dérivée pour obtenir les forces motrices résultantes de

chaque variable, où les contraintes prises en compte pour I'inclusion sont celles d'Eshelby pour un

ellipsoide plat allongét I 81.

À y ^ N

+ = 4p@ -To -\ f  otro -zo))
v L t = t r )

f , y [ r v l r l , v l
+=4p(To -z') l  E-To -Zrr(To -zo) l+ zpro(l)o(To -z ' lcr -2f )(To -vo)-\ f  , rr '  -v ') i
d| t .LÂ)aLHl|

àv [  ] r  1 ^ |  q ^l
# 

= 4rrf olu- r' -Ln(yo -ro) l* 2f o4ou(9)o lzwo - zo)(r - f ) -lf ,rr, - z') |) a 
t i=ir J

t r \ u  N  [  -  N  I  N  .  I  N  " l
1'^=+p(t.r"- t) l"-y0-Ir*ty*-To)|+zLr*p*.,{ i )* ]  -ze-r*xTu-y0)+>rj(yj+Tk-zvo)|
ôT' L i:r l;:1 a 

t i] i I
f,wt-lj :  = 2fr(Tk -yo)trnol (t- fr.Xrk -y0) - tr, ir j  -yol 

I
a(9)* | j=r I

a l j + k )
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Pour décrire chacune des familles, il apparaît nécessaire de pouvoir les dissocier lors des

observations et d'identif,rer les paramètres pour les introduire dans le modèle. Il s'élève alors la

difficulté de cette dissociation des différentes familles (ou formes) d'inclusions pour décrire la

microstructure au cours des observations microscopiques. De plus, les paramètres (seuils

écrouissage) deviennent difficilement mesurables et justifiables lorsqu'ils sont plus nombreux. [æs

choix retenus sont donc la conséquence des résultaS des premières observations et par suite, des

hypothèses simplificatrices apparues nécessaires. Une seule forme est donc conservée et les formules

sont écrites à nouveau. Nous avons retenu cette forme unique pour suivre les évolutions du modèle

avec suffisamment peu de paramètres afin de pouvoir les identifier.

L'extension avec de nouvelles hypothèses moins restrictives décrirait de mieux en mieux la

microstructure initiale mais nécessiterait d'identifier beaucoup plus de paramètres.

C.2.2. Application à une forme d'inclusion

Les micrographies optique de la Figure 8.1.1 et électronique de la Figure 8.3.10 montrent

I'aspect de la microstructure de I'acier MARS240 qui est un acier à blindage utilisé aujourd'hui et qui

sert de matériau support à cette étude. L'observation d'une microstructure d'acier traité permet de se

convaincre qu'il est trop complexe de considérer son intégralité dans un modèle numérique. I-es

observations réalisées aux microscopes électroniques à balayage et en transmission sont donc les

moyens employés pour décrire une microstructure moyenne. Ceci nous permet par la suite de

modéliser une mésostructure de la géométrie intragranulaire des lattes de martensite de I'acier,

comme si la microstructure était vue à travers un filtre modélisant. Après les observations

MEB/I{ET, ces groupes de cellules de dislocations, présents dans les lattes, sont schématisés par des

ellipsoides aplatris, ce qui nous permet par ailleurs d'utiliser les relations d'Eshelbytlou et de

Krônertlo2l avec des inclusions dans une matrice.

A partir de cette étape, nous devons donc préciser que le matériau réel servira de référence

(ou support) par sa géométrie, ses caractéristiques mécaniques mais, à cause de cette présentation

schématique, le modèle s'éloigne d'une microstructure donnée, de la microstructure de l'acier étudié.

I-a géométrie ne concerne que deux variables - le petit et le grand axe de I'ellipsoïde. Nous ne

nous intéressons qu'au mouvement suivant la direction du grand axe. Il s'agit donc d'une évolution

uniaxiale de cette microstructure numérique placée dans un schéma de cisaillement simple. En effet,

les observations au MEB ont montré que des lattes ou des groupes de lattes s'allongent en ce sens et
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présentent, apparemment, une largeur à peu près constante, sauf dans la zone de la bande de

cisaillement où le taux de cisaillement est le plus élevé. Dans cette partie, les lattes paraissent très

étirées pour une largeur réduite (étirement maximum).

Comme le but principal de cette étude est la localisation de la déformation appliquée au

cisaillement, nous recherchons à décrire l'évolution intragranulaire de cette microstructure en lattes

sous une sollicitation de déformation en cisaillement jusqu'à ce que la localisation de cette

déformation apparaisse. Nous resterons dans I'analyse des premiers instants de la déformation pour

ne s'intéresser effectivement qu'à l'aiparition et à la formation d'une bande de cisaillement. Il s'agit

d'une zone privilégiée du matériau où la déformation se concentre, où le cisaillement augmente de

façon préférentielle par rapport à une zone contiguë moins déformée. Pour ce faire, nous restons

dans le cadre d'un modèle suivant les hypothèses des petites perturbations. Par conséquent, il faut

que le modèle reste en-deçà de trop grandes déformations (<15, 2OVo) et nous ne pourrons pas

prétendre décrire les mouvements de rotation ou de déplacement des lattes, de groupes de lattes de la

mésostructure puisqu'il ne s'agit pas, ici, de transformations fïnies.

Figure C.2.2'. schéma du volume élémentaire étudié soumis au cisaillement.

Nous avons également à la suite des précédentes remarques choisi de nous intéresser au seul

cisaillement simple isotherme. C'est-à-dire qu'il s'agit d'étudier la déformation de la mésostructure

avant que l'échauffement dû au travail plastique ne soit suffisamment important pour être

nécessairement converti en chaleur. Cette restriction supplémentaire indique donc que le modèle ne

prétend pas décrire toute la formation de la bande jusque dans les domaines adiabatiques ni sa

propagation. Il s'agit de décrire I'apparition de la localisation en déformation, quand la température

ne joue pas encore le rôle reconnu et bien admis aujourd'hui de facteur d'adoucissement compétitif à

l'écrouissage.
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[,es termes de l'énergie précédemment détaillée s'écrivait donc :

v , = 
)tn 

- sn)c@ - EP\ - 
J-Jo',ro a, (se)

Dans le cas d'application à une seule famille de lattes ou d'inclusion pour notre étude réduite,

I'expression du potentiel correspondant pour un essai de cisaillement simple isotherme à deux

variables par famille (T, ai) s'écrit:

ttl, =2plE -yo - Aaz(Tr -rol)' +21tomA(t- t'az)(yt -T\2 (60)

4
avec A = 

Stln;c 
(ni et c sont constants dans notre étude).

[æs forces thermodynamiques associées sont:

F, = -* - -4p[E-yo - Aa2({r-ïo)] (60.1)"aE

8.. =--aY =4p(Aa2-tl [E -yo-Aaz(ït-ïo)+crcaA(1r-yo)] Go.2)-r" 
aTo

ôv
F.,,  = -S = +pAa'[E-T0 -Aa2(Tr -yo)]-+pucaA(1-Ru2xy'-y0) (60.3)

p" = -!- = -zttA(y' - r\l+oçE - To - Aa' (yt - To)) + ar(t- 3Aa2)(Tt- r')] (60.4)o' 
ao,
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C.3. Expression de Ia dissipation

Associée à l'énergie élastique volumiqueYu, nous devons écrire les lois complémentaires

pour décrire la dissipation volumique Du.

Dv = P",, -ù" > O

Il s'agit alors d'exprimer les lois d'évolution des forces critiques associées aux variables

internes du modèle. Elles précisent le comportement plastique. Ces relatons nous permettent

d'appliquer la règle de consistance, en comparant les forces motrices et les forces critiques

correspondantes d'une part et leurs accroissements respectifs d'autre part, ceci à chaque instant.

Une des difficultés de l'écriture de l'expression de la dissipation tient au choix de chacun des

termes des forces critiques associées aux expressions des forces motrices dérivées de Y".

Une description phénoménologique traduit l'écrouissage en prenant en compte la valeur de

déformation de cisaillement plastique à la place du terme en densité de dislocations. Ceci suppose en

effet la connaissance correcte des phénomènes physiques (description métallurgique, réseau des

dislocations, etc) pour les traduire en formules, (Cf. OrowanÎrrrl,Mughrabite6l;. Pour chacune des

variables y. = 
{To ,T',a} nécessaires au modèle, nous pouvons écrire ces expressions sous la forme

d'un développement limité des forces critiques correspondantes : (pour chaque variable xq)

(61)

(62)r i i )=  ? ; (o)  +{ r ,
dxj

Cette relation fait apparaître la notion d'auto-écrouissage d'un terme (i) sur lui-même ainsi que la

notion d'écrouissage latent par les actions des autres termes Û). gn introduisant la matrice

) îc

d'écrouissage H, dont les termes sont définis par : H,, = i], cette relation peut également s'écrirer  u  ay t .
{

sous une forme plus condensée avec les notions de seuils critiques et les termes réservés à

l 'écrouissage.

r i@)=r" ,o  +H, ,x , (63)

Dans I'application que nous faisons avec trois variables, les expressions des seuils critiques

deviennent:

ti7) = t'io + HrcTo * HuT' * H,ra (64)

ziO est Ie terme associé à la force critique initiale du système (i), zi(x,) est la 'nouvelle' force

critique actuelle après la déformation imposée et l'évolution de 7ç = fo'o,yt,a\.
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I{00 représente le paramètre d'autoécrouissage d'un système sur lui-même.

H61 est l'interaction entre les paramètres du glissement plastique de la matrice avec I'inclusion.

Hs2 traduit I'effet de l'évolution de a sur la matrice.

[æs valeurs des seuils rfO sont obtenues par des essais mécaniques statiques ou dynamiques

lors de dépouillement classique (comme I'est par exemple la déformation Rpo.z).

Comme il n'existe pas d'essais spécifiques permettant des mesures chiffrées directement définies

dans le matériau pour obtenir les termes Hi;, la déterminaton de ces interactions reste par conséquent

une approche empirique pour construire la matrice d'écrouissage. L'estimation des valeurs de H est

fixée par I'allure des pentes des courbes expérimentales dans le domaine plastique.

Nous avons choisi, dans le modèle présenté ici, d'étudier I'influence des seuls termes

diagonaux (auto-écrouissage) et ceux-ci sont pris constants positifs pour cette approche. Ces

hypothèses supplémentaires permettent de calculer le comportement plastique et de définir la

dissipation malgré la difficulté de l'écriture des relations Hi; de la matrice d'écrouissage.

Les relations que nous prenons sont ici :

pour la déformation f Oe la matrice : r'(yo) = z3o + HoTo . (6s)

pour la déformation t' Ae I'inclusion : T" (y') = t.o + HrT' . (66)

pour la longueuradel ' inc lus ion :  c ' (a)= t20 + Hoa.  (67)

Cette formulation reprend une écriture classique d'écrouissage linéaire avec FI6 et H1.

Pour un état de chargement donné, to"o est un seuil critique correspondant à une taille critique

a* de défaut ou d'inclusion autour de laquelle la longueur a de I'inclusion peut évoluer. Ainsi des

familles de tailles inférieure à cette taille critique caractéristique vont tendre à disparaître au profit de

familles de taillgs supérieures ou égale à a* qui pourront croître selon la loi d'évolution. [-e terme

Hoa présent au second membre de (67) est la contrainte supplémentaire au seuil initial qu'il faut

considérer lorsque le matériau se déforme et que I'inclusion doit bouger dans son environnement. Ce

terme correspond à la contrainte à ajouter pour déplacer le contour géométrique de I'inclusion, c'est-

à-dire pour pennettre à la longueur a de croître, dans notre cas.

Ces conditions restrictives des Hii constants sont relativisées puisque les termes zi(x,) des

seuils critiques restent, quant à eux, fonctions des variables X, = {yo,Tt ,o} .
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C.4. Sensibilité du modèle à ses paramètres

L'intérêt d'une modélisation, quel que soit le type de l'étude, réside non seulement dans la

bonne confrontation calcuUexpérience mais ausSi dans I'utilisation possible d'une extension du

modèle. [,a bonne confrontation calcul/expérience traduit une vérification de I'interprétation etlou la

compréhension des phénomènes physiques modélisés tandis que I'extension de représentation du

modèle propose une exploitation éventuelle à d'autres domaine de configurations. C'est I'objet de

cette étude de sensibilité aux paramètres.

I-a résolution du système formés par les lois de plasticité repose sur I'utilisation de

I'algorithme de Newton-Raphson pour un cas fortement non linéaire, couplé à la méthode

incrémentale du prédicteur élastique-correcteur plastique par retour radial généralisé.

Pour chaque variablë, il s'agit de comparer les deux expressions de la règle de consistance :

tl=t1c (comparaison au seuil critique plastique) (68)

dt;=dx'c (69)

Le système à résoudre porte sur la différence entre les forces motrices et critiques :

(70)

(71)

(  G(x, \=o(t)tror",l = o

G, : T, - ti et leur accroissement,

dG:ù =#ou'' *#*;",

L'incrément de déformation totale imposée est donné par dE, les lois d'évolution des'variables

interviennent avec les dérivés de Y et la matrice d'écrouissage H selon :

àG:"t ( -. ary ),", at, aî:
+- = -l H,, *-- | = r- ' (72)
àx, [' dxixj) ù, ù{j

Par conséquent, ces termes sont connus à chaque. instant et les inconnues sont les accroissements
t

dXi.

Le système s'écrit plus simplement sous la forme (S) :

(73)

La solution incrémentale de I'algorithme de Newton-Raphson détermine les accroissements des

variables internes respectant les lois d?évolution (forces motrices) et les critères plastiques (forces

critiques).

A I'instant (n+1), il faut vérif,rer que :
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G(X,)("*') = G(X,)(") r. Tfl'""' 6;ç.tn' - s

dx, = -ry:G(X, ) ou bien écrit :

dx =(u,*o**l-'.o,",r

(74)

(7s)

I-es nouvelles valeurs des variables internes sont alors déterminées complètement par incrémentation

de l'état précédent pN Xi*'=Xi +d)(, et donnent ainsi la loi de comportement incrémentale du

matériau.

I-a technique de ce modèle a été mise au point et adaptée sur un matériau, en I'occurrence le

MARS240. n failait en effet ajuster les paramètres utiles au modèle, à partir des données

expérimentales des essais mécaniques statiques mais également des informations obtenues lors de

I'observation et I'analyse de la microstructure avec I'aide de la microscopie électronique en

transmission.

C.4.1. Les paramètres

Nous avons fait I'approximation d'un matériau élastoplastique de module de cisaillement

G=80000 MPa et de coeffrcient de Poisson v=0.3. Ces deux termes sont conservés constants dans

cette étude.

I-e modèle nécessite un jeu de 9 variables utiles pour décrire les termes nécessaires au déroulement

du calcul :

- la géométrie de I'inclusion ellipsoidale avec la longueur 2a4', l'épaisseur 2c et la densité volumique

(ou fraction relative) q.

[æs seuils d'écoulement pour la plasticité, exprimés en MPa, sont :

1"0p pour la matrice, t\ pout I'inclusion, Tu"o en MPa/pm pour la longueur de I'inclusion

[æs paramètres de l'écrouissage (MPa) retenus sont les trois termes suivant :

Hs pour la matrice, H1 pour I'inclusion et H2 pour a6i
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I-es calculs du programme font également appel à des paramètres numériques pour définir la
précision souhaitée, les incréments de déformation élastique et plastique imposée dans l,algorithme
de Newton-Raphson et une limite maximale en déforrration totale pour arrêter les calculs.

Nous présentons maintenant quelques résultats commentés sur un cas t5pe, obtenus à partir
de cette modélisation de I'hétérogénéisation de la microstructure lors de la déformation plastique. Il
s'agit d'un jeu de paramètres pour lequel la localisation apparaît. Ce cas présente une faible
hétérogénêité des seuils élastiques matrice/inclusion, mais une différence plus importante pour
exprimer I'hétérogénéisation par l'éciouissage. (Cf. Figure C.4.1)

Les paramètres numériques concernent une inclusion de seuil r"of=1600 mais d'écrouissage

faible Hr=50. La mobilité est décrite par un seuil tu'o=g.g1 et une résistance à I'avancement plus

marquée Hz=3500. La matrice est choisie avec un seuil Cr6=1500 inférieur mais voisin de celui de
I'inclusion, tandis que l'écrouissage est plus important Ho=1550. La forme de I'inclusion est
representée par un ellipsoide plat allongé (cla=O.M) et nous avons pris une fraction initiale de ISVo
pour effectuer ce calcul.

i  debuc ide locaf lsat l

6 8 1 0
deformacion EoE,aIe (t)

Figure C.4. | : résuhats dans un cas référence.

Tant que les forces motrices n'atteignent pas les seuils critiques, le matériau reste globalement

élastique et la loi choisie (ici, isotrope linéaire classique) est reproduite. Après l'étape élastique, ce

calcul comporte plusieurs phases dans le domaine plastique que nous allons décrire.
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l,orsqu'un premier seuil critique est atteint, débute alors la plastification de la phase 'activée'

(la matrice dans le cas montré). L'écrouissage nouveau pris en compte provoque le changement de

pente de la courbe macroscopique contrainte/déformation selon la règle de consistance.

Quand la seconde phase (ici, I'inclusion) entre à son tour dans son domaine plastique, lorsque

le seuil critique correspondant est atteint, I'association des écrouissages crée une nouvelle

modification de la pente globale.

rem.rque : une description avec plusieurs formes d'inclusions laisse entrevoir la possibilité d'une

meilleure reproduction d'une courbe expérimentale par I'activation successive de chacune de ces

phases pour la loi de comportement.

Durant ces étapes, la déformation plastique suit un schéma de plasticité classique dans lequel la

matrice et I'inclusion se déforment selon les lois d'écrouissage précédemment décrites. Par

conséquent, les déformations au niveau local sont du même ordre que la déformation imposée.

L'inclusion subit le cisaillement mais son contour géométrique ne peut évoluer qu'à partir de

I'instant où le seuil critique sur a est atteint.

Maintenant, les 3 termes introduits pour décrire la microstructure sont actifs et participent

simultanément à son évolution. [,a longueur de l]inclusion évolue au même titre que les

déformations plastiques suivant les lois d'évolution issues de l'énergie libre et des forces critques

associées. C'est la phase d'hétérogénéisation de la microstructure.

Le rôle de l'énergie libre dans cette formulaton méso-macro est mis en avant et explicité par

la présence des terrnes propres à la forme et à la croissance de I'inclusion dans les expressions des

forces motrices dans les relations (60.1) à (60.4). I-e mécanisme d'hétérogénéisation de la

microstructure montre également I'importance de la notion d'écrouissage de a pour exprimer la

difFrculté (ou la facilité) à faire bouger la frontière libre de I'inclusion par la loi d'évolution du seuil

donnée par (67).

Cette hétérogénéité due aux différences de déformations dans lamatrice et dans I'inclusion

favorise I'accroissement de I'inclusion d'autant plus vite que I'hétérogénéité augmente. Il apparaît

un point critique pour une déformation totale critique lorsque la contrainte macroscopique

commence à diminuer. Dans cette dernière étape nous intéressant, nous retenons les caractéristiques

de ce point pour définir un instant de localisation de la déformation que nous recherchons.

L^a phase suivante serait la formation d'une bande de cisaillement complète et éventuellement

d'une bande de cisaillement adiabatique. Cette description complète reste à développer. Ici, nous
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avons présenté I'apparition de la localisation de la déformation lorsque la microstructure évolue en

cisaillement simple isotherme, en utilisant une modélisation méso-macro de I'hétérogénéisation

d' une microstructure évolutive.

Considérons un second cas d'application pour lequel, la matrice reste élastique tandis que

I'inclusion se déforme et se plastifie, en conservant les valeurs initiales de la géométrie et

d'écrouissage précédentes. L'allure des courbes tlpes est reproduite sur la Figure C.4.2.I-e seuil de

la matrice est pris ici tdp=1900. Cette différence autorise alors I'inclusion à évoluer (déforrration

plastique, mouvement de son contour) sans que la plastcité de la matrice n'interyienne, favorisant

I'hétérogénéisation des déformations locales. Nous retrouvons ensuite les conséquences de la

localisation et de la chute de la contrainte globale.

ul(u
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1 0 0 0
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8 0 0

7 0 0
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5 0 0

4 0 0
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1 0 0

0
2 3 4 5

deformat ion  to ta le  ( t )

Figure C.4.2: résuhats dans un cas de matrice êlastique/inclusion plastique.

Ces formes de courbe, contrainte/déformation macroscopiques, rejoignent les résultats

expérimentaux obtenus par Korbel et MartinllTl, sur un plan qualitatif tout au moins (Cf. les courbes

extraites de la Figure 1.2) puisque les conditions experimentales et les matériaux sont différents.

Cette modélisation montre que la microstructure et surtout, son évolution sont des données

du matériau qu'il faut pouvoir prendre en compte lorsqu'il s'agit de retrouver des phénomènes

observés lors d'expériences que les modèles actuels n'arrivent pas à reproduire. L'énergie élastique

mat r i ce  e las t i gue ;  i nc lus ion  p las t i gue
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(disponible) dans l'élément de volume et I'exploitation du mécanisme de la frontière mobile

permettent de décrire une microstructure évolutive sous sollicitation, malgré les hlpothèses

simplificatrices nécessaires (microstructure complexe) ou supplémentaires (linéarisation des seuils,

constantes).

A travers ces deux exemples, nous pouvons imaginer qu'il existe une galnme de matériau

dont les caractéristiques se situent entre les deux jeux de valeurs présentés. Des modifications des

paramètres mécaniques (seuils élastiques, écrouissage) ou bien liés à la microstructure (géométrie,

taille, répartition) offrent par conséquent une série de matériaux 'numériques'. Ceux-ci sont à

proposer (optimisation des applications) ou bien à déterminer selon la demande (cahier des charges).

C'est I'objet du paragraphe suivant concernant l'étude de la sensibilité.
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C.4.2.êfide paramétrique et sensibilité

L'étude paramétrique ne considère qu'un seul terme variable à la fois.

C.4.2. l.sensibilité à la géométrie

Comme nous avons introduit une notion de méso-structure dans les équations

thermomécaniques, nous cortmençons la présentation des résultats du modèle par la partie

concernée par les données liées à ce que nous norlmons la géométrie de I'inclusion. Il s'agit des

longueurs du petit axe et du grand axe de I'ellipsoide ainsi que des fractions relatives entre la matrice

et I'inclusion.

La Figure C.4.3 montre les courbes contrainte/déformation macroscopiques lorsque la valeur

initiale de a varie (donnée en pm). L'apparition de la localisation est repéré par I'instant entraînant

une diminution de la contrainte.
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Figure C.4.3 : contrainte macro fct.de Ia dêJormation totale imposée pour différentes longueurs initiales.

L'effet géométrique montre une influence directe sur la localisation, par la forme de

I'inclusion, et donc précise le rôle de la microstructure initiale. Une forme d'inclusion en ellipsoide
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de rapport c/a de I'ordre de 0.02 retarde la localisation tandis que une forme ellipsoide fine

(c/a=0.01) favorise le cisaillement et la localisation de la déformation dans cette inclusion.

1 . 5
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N R
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u . r

0
L 5  2 0  2 5  3 0  3 5

deformation totale ( t)

Figure C.4.4 : lnngueur de l'inclusionfct.de la déformalion totale imposée pour ces longueurs

[æs Figure C.4.5 et Figure C.4.6 montrent les évolutions de la contrainte macro et de la longueur de

I'inclusion lorsque la valeur initiale de c est modifiée.

Les formes très allongées (c=0.09, 0.01 sur les figures) ont tendance à favoriser la formation de la

bande. La localisation apparaît rapidement d'autant plus que la croissance de a s'accentue comme le

montre la Figure C.4.6.I1 semble qu'il existe un effet de structure par la forme en aiguille de la

microstructure modélisée.

Lorsque I'inclusion s'apparente à un ellipsoide plus épais (c=0.04, 0.05 sur la Figure C.4.6), la

déformation plastique est augmentée (dans les deux phases) avant que n'apparaisse le phénomène de

localisation. L'effet d'aiguille est retardé. Nous pouvonsn toute échelle de taille mise à part, penser

aux effets du cisaillement sur les microstructures en nodules. Un exemple est la réaction des alliages

de tungstène qui forment essentiellement des bandes de déformation où les nodules de tungstène

sont très étirés.

La Figure C.4.5 présente également I'effet du terme d'écrouissage concernant a. Il apparaît

nettement la modification de la pente de la courbe contrainte/déformation lorsque la déformation

plastique tend vers le début de I'apparition de la localisation.
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1 0 2 0  3 0  4 0  5 0  5 0  7 0  8 0
de fo rma t i on  to taLe  (8 )

Figure C.4.5 : contrainte macro fct.de la dêformation lotale imposée pour des valeurs initiale de c différentes.
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C.4.2.2. sensibilité aux fractions relatives

Nous rappelons que la fraction relative initiale (pour la Figure C.4.7 etla Figure C.4.g) est en
terme sous-entendu la proportion d'inclusion par rapport à la matrice. Comme la fraction est liée à la
géométrie de I'inclusion, elle évolue lorsque la déformation augmente.

Pour une très faible proportion d'inclusion (0.01, I, 4Vo sur les figures) au sein de la matrice, le

résultat est une diminution brutale tardive de la contrainte après que I'inclusion et la matrice se

soient défonnées plastiquement corrôctement. Ceci traduit une relative bonne ductilité du matériau
pendant ceffe déformation puisque la localisation apparaît tardivement mais la chute brusque de la

contrainte peut être un problème dans une application concrète. En I'occurence, et à cond.ition de lui

associer un critère adéquat à définir, ce type de comportement pounait haduire une rupture de type

fragile.
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Figure C.4.7 : contrainte macro fct.de la dêformation totale imposée : effet de fraction initiale variée.

Au fur et à mesure que la proportion d'inclusion croît (6, 8, l07o sur les figures), la

localisation se fait plus tôt, en terme de déformation maximale atteinte, mais de façon plus

progressive, traduisant la necessité d'une hétérogénéité initiale répartie pour rendre la localisation

mieux prévisible et moins brusque. La Figure C.4.7 montre les instants de début de localisation (en
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terme de contrainte globale) pour différentes fractions initiales. L'accroissement correspondant pour

I'inclusion est présenté sur la Figure C.4.8.

I-e fait d'augmenter la fraction initiale revient à accroître I'hétérogénéité de la microstructure avant

qu'elle soit soumise à une sollicitation. Le matériau présente alors déjà une microstructure

partiellement microhétérogène (comme s'il contenait de plus nombreux sites d'inclusions), la

localisation poulra intervenir plus tôt mais en limitant les possibilités de ductilité maximale.

L'application envisagée avec ce type_de matériau tiendra compte des fractions relatives initiales pour

choisir une gamme de déformation avant la localisation, ou pour faciliter son apparition.

Sens ib i l i t e  aux  f rac t i ons  re la t i ves

4  6  8  1 0 L 2 t 4 1 5 1 8 2 0 2 2 2 4 2 6 2 8  3 0
deformat ion  to ta le  (8 )

Figure C.4.8 : longueur de l'inclusiott fct.de Ia déformation totale imposée pour ces fractions.

Nous pouvons également constater (par exemple sur la Figure C.4.8) que les fractions initiales

faibles permettent une croissance progressive de I'inclusion. Cet aspect présente I'avantage de suivre

ou de contrôler la déformation (par exemple une ductilité souhaitée). Cependant, l'accroissement

très rapide de a par la suite est proche de la localisation brusque.

C.4.2.3.sensibilité aux seuils élastiques

Lorsque la matrice est essentiellement élastique (seuil élastique élévé, différence très

favorable à la plastification de I'inclusion), l'énergie est dissipée par la déformation plastique de
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I'inclusion qui accommode au mieux les déformations internes à la déforrration imposée. Celà a
pour conséquence une localisation rapide, montrée sur la Figure C.4.9. (Cf. les courbes de Korbel et
MartinttTl des trajets complexes multiples)

L200
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de fo rma t i on  to ta le  ( t )

Figure C.4.9 i contrainte macro fct.de la déformation totale imposée

En revanche, plus la matrice peut se plastifier, et meilleur est le retard à Ia localisation. I*a

matrice associée à I'inclusion représente un volume de matière plus important pour répartir l'énergie

qu'il faut dissiper contrairement à I'inclusion seule, corlme le cas précédent le pésentait.

Nous constatons que son influence a des conséquences directes sur la déformation à

localisation.
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Figure C.4.10 : évolution de la longueur de l'inclusionfct.de la déformation totale imposée

C.4.2.4. sensibilité aux termes d'écrouissage

Pour un même seuil élastique de la matrice, le niveau de contrainte à localisation reste

inchangé (Cf. Figure C.4.11) mais le terme FIs variable favorise la localisation rapide pour des

valeurs grandes (cas 10{). L'augmentation de la raideur, de la résistance de la matrice, sa capacité à

s'auto-écrouir, à se plastifier rigidifie I'ensemble et accroît I'hétérogénéité de déformation plus

facilement. Il s'en suit par conséquent, une localisation plus rapide. Cependant cet écrouissage très

fort sort un peu de l'ordre de grandeur pour I'acier. Des valeurs de G/10 à G/1000 sont préférables

pour représenter les quantités d'écrouissage (ordre l0*2 à 10*3;.

Avec le jeu de paramètres fixés, la localisation semble liée à un niveau de contrainte à atteindre. La

déformation résultante à cet instant est alors dictée par l'écrouissage sur chacune des variables. Une

structure à écrouissage fort (ici, Hs-10*3 pour traduire une matrice à écrouissage fort), crée des

enchevêtrements de dislocations nombreux, denses, augmentant la résistance de la matrice par la

présence de ces accumulations. Cependant, la limite à localisation (striction, rupture, Rm) est plus

rapidement atteinte. Iæs effets de l'écrouissage croissant de I'inclusion s'accompagnent d'un

accroissement du niveau de contrainte et d'une apparition de la localisation retardée. L'inclusion

s'écrouissant nécessite un effort supplémentaire avant que la localisation soit possible.
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Figure C.4.ll : contrainte macro fct.de Ia déformation totale imposée,

effet de l'écrouissage de la matrice.
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Figure C.4.12 : longueur de I'inclusiort fct.de la déformation totale imposée,
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De ces résultats relatifs à l'étude paramétrique, nous pouvons relever quelques tendances générales

concernant I'approche de modélisation effectuée. tæ choix de se placer à une transition d'échelle

méso-macro limite les comparaisons directes que nous pouvons faire avec une microstructure réelle.

Toutefois, nous pouvons noter que la présence d'une hétérogénéité initiale forte (densité : voir

Figure C.4.7 ou Figure C.4.8; écrouissage: voirFigure C.A.ll ou Figure C.4.12) ou bien lorsque la

matrice reste élastique (T"*o1>t";n"1) favorise la localisation de la déformation.

Nous avons vu que I'apparition de la localisation peut être retarder lorsque le seuil élastique

de la matrice est inférieur à celui de I'inclusion ou que les inclusions ne sont pas trop allongées

initialement. De même, l'écrouissage de la matrice élevé permet une rigidité globale mais il faut

dans ce cas, que l'écrouissage de I'inclusion diminue pour augmenter la ductilité permise. La Figure

C. .II rappelle ce résultat.

L'influence de la fraction relative initiale reste un compromis à trouver pour I'utilisateur. Dans un

cas de taible fraction, il dispose d'une déformation plastique accrue (bonne ductilité) mais celà

présente un risque de localisation brusque. En revanche, un fraction initiale plus importante

augmente I'hétérogénéité initiale, favorisant I'apparition progressive de la localisation pendant la

déformation. Un inconvénient est la réduction de la ductilité utile.

I-e paragraphe suivant regroupe les termes maxima de contrainte et déforrration à localisation

en fonction des paramètres que nous venons d'étudier. Il est alors possible de construire les

enveloppes numériques de limitation du modèle. Nous présentons I'ensemble de ces enveloppes

avant d'aborder la discussion.
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C.4.3. Læs enveloppes

C.4.3.1. domaine limite en géométrie initiale de I'inclusion
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Figure C.4.13 : contrainte mocro à localisationfct.de la longueur initiale de l'inclusion.
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[-es limites que nous avons obtenues s'entendent comme les instants correspondants à

I'apparition de la localisation de la déformation plastique. Il s'agit donc de retrouver les moments où

le matériau ne sera plus capable d'assurer un prolongement de la déformation (ou de sa ductilité)

intéressant pour I' utilisateur.
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Figure C.4.15 : contrainte nutcro à localisationfct.de la largeur initiale de I'inclusion.

Ces résultats montrent que la géométrie de la mésostructure modélisée permet de choisir une

valeur de déformaton dans une gaûrme étendue (Cf. Figure C.4.14 et Figure C.4.16), tandis que les

améliorations en terme de contrainte muimale avant la localisation restent réduites (quelques

dizaines de MPa, voir Figure C.4.13).

En revanche, comme le montre la Figure C.4.15, il est possible d'accroitre de façon plus

intéressante (quelques centaines de MPa) le seuil maximal de la contrainte globale. Nous sorlmes

dans le cas des inclusions de plus grande épaisseur (c=0.04, 0.05). [a déformation à localisation est

alors retardée.
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C.4.3.2.domaine limite en écrouissage

En ce qui concerne les possibilités d'améliorations ou d'optimisation du matériau avec

termes associés aux écrouissages matrice et inclusion, nous avons relevé leurs influences sur

Figure C.4.17 à Figure C.4.2O.
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Figure C.4.17 : contrainte macro à localisatîanfct.de l'écrouissage de la matrtce,

L'écrouissage de la matrice est un facteur prépondérant pour détemriner la déformation qu'il

est possible d'obtenir. Nous avons vu que I'augmentation de I'autoécrouissage de la matrice accroît

rapidement la déformation plastique globale mais ne perrret pas de retarder la localisation. [æ niveau

moyen de contraihte reste inchangé.

I.a Figure C.4.18 montre que I'optimisation de la déformation à localisation pourra s'effectuer plus

facilement dans la garnme réduite (H0-10*2 à 10*3). En contrepartie, la recherche d'une localisation

rapide devra privilégier I'accroissement de l'écrouissage de la matrice (et la rigidité de I'ensemble),

vis-à-vis du comportement de I'inclusion. Ainsi dès les premiers pourcents de déformation plastique,

l'écrouissage fort de la matrice entraînera une hétérogénéisation rapide de la répartition de la

déformation suivie de I'apparition de la localisation.

Les Figure C.4.I9 et Figure C.4.2O notent la sensibilité à l'écrouissage de I'inclusion. Nous

pouvons constater que la localisation survient pour une déformation augmentée d'autant plus

l 0 l
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I'inclusion s'auto-écrouie. Il apparaît que l'écrouissage croissant de I'inclusion joue un rôle

stabilisant par rapport à une localisation rapide (voir les Figure C.4.9 à Figure C.4.12).
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Figure C.4.20: déformation à Localisationfct. dc l'écrouissage de l'inclusion.

C.4.3.3.domaine limite en fraction volumique initiale

I-es valeurs sont reportées sur les Figure C.4.21et Figure C.4.22.

La contrainte à localisation reste peu modifiée en fonction de la fraction initiale.

l.orsque la proportion d'inclusion augmente (voir Figure C.4.22), la valeur de la déformation

maximale avant la localisation décroît. L'hétérogénéisation de la déformation plastique dans la

microstructure se retrouve réduite durant la sollicitation. [a présence initiale d'une hétérogénéité de

la microstructure entre les fractions de la matrice et de I'inclusion contribue à faciliter I'apparition de

la localisation. Dans les cas où I'inclusion représente une part moindre, il faut que le matériau crée

une structure microhétérogène pour qu'une localisation apparaisse dans I'une des phases.
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D. Discussion

Bien que la modélisation ne s'applique qu'indirectement au cas du MARS240, la méthode de

modélisation exposée nous a permis d'étudier le comportement d'un matériau vis-à-vis de sa

sensibilité à la localisation de la déformation. Comme cet acier présente des bandes de cisaillement

adiabatique, il paraît important de disposer d'un outil numérique pour prévoir I'apparition de la

localisation et si possible d'éviter la rupture catastrophique.

Nous avons donc utilisé les résultats macroscopiques obtenus lors des essais de

caractérisation du matériau. I-es essais de poinçonnage nous ont permis d'aborder I'approche de

modélisation à l'échelle mésoscopique. Nous avons pu rechercher la zone de localisation du

matériau par les essais de poinçonnage progressif et I'observation de bandes interrompues obtenues.

Les mesures moyennes de cisaillement et de la géométrie de cette mésostructure nous ont conduit à

concevoir une structure hétérogène de cellules étirées, allongées dans le sens du cisaillement et

formant le fibrage de la zone très cisaillée.

début de la bande centre de la bande

0.2 pm l----l

Figure D.l : Bande de cisaillement adiabatique en microscopie éIectronique en transmission.

(,sens du cisaillement=sens vertical de la micrographie)

Cette description de l'évolution de la sous-structure des lattes au cours de la sollicitation est

en accord avec la première paftie de la proposition du mécanisme de formation décrit par Cho &

aliiÏr0l. La microstructure initiale (lattes de martensite) subit I'allongement dt au cisaillement local

intense et tend à former une sous-structure de cellules de dislocations.
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Nous avons utilisé la microscopie électronique en transmission pour observer le matériau

dont la microstructure très fine, comme nous l'avons décrit dans la partie B. Ces informations sont

précieuses puisqu'elles permettent de mesurer les valeurs des paramètres représentatifs de la

mésostructure que nous souhaitons modéliser. Nous pouvons alors estimer les fractions relatives

initiales entre les zones des parois et des cellules de dislocations. Ces données caractérisent la prise

en compte de la microstructure du matériau dans un calcul de loi de comportement.

L'application actuelle du modèle considère une seule famille d'inclusion afin de bien

comprendre I'influence de chacun des paramètres de I'inclusion. Il est alors possible de décrire la

localisation de la déformation par le cisaillement privilégié d'un lieu d'inclusions.

L'évolution rapide et brusque de la longueur de I'ellipsoide ainsi que les conséquences sur

contrainte macroscopique sont visibles sur les courbes présentées dans l'étude paramétrique de

partie C (voir Figure C.4.I et les figures du paragraphe C.3.2).

L'application au MARS240 est présentée sur la Figure D.2.
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Figure D.2: comparaison calcaUexpérience du cisaillement du Mars240.

Ce modèle nous peflnet donc de décrire I'apparition de la localisation de la déformation lors

du cisaillement simple du matériau. Nous devons rappeler que les limitations de cette comparaison

reposent sur les hypothèses que nous avons choisies (petites déformations, isotherme, cisaillement

simple, géométrie schématisée de la microstructure) pour ne s'intéresser qu'à la formation du début
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de la localisation. Par conséquent, I'apparition de la localisation, obtenue pour une déformation

macroscopique de I'ordre de 8.5 à IÙVo dans les résultats du modèle et calé sur les essais

mécaniques, ne doit être exploitée que dans les premiers instants de la déformation et dans une

gamme de vitesses de déformation comprises entre l0-2 et l0*2 s-1.

L'originalité de ce type de modèle est d'étudier la localisation de la déformation à partir de

l'énergie libre et non pas à partir de notion d'adoucissement des termes d'écrouissage isotrope

négatif. Sabar et Berveiller ont montré I'importance de ce concept au moyen de la modélisation avec

I'inclusion plastique à frontière mobile pour schématiser la mobilité des sous-structures de

dislocations. L'expression de la variation de l'énergie comporte un terme clarrique pour le stockage

d'énergie et un terrne nouveau propre à la mobilité de la frontière considérée (contour géométrique

de I'inclusion ellipsoidale). lorsque son expression devient négative, il s'agit d'une libération

d'énergie qui participe à un adoucissement du matériau. Ceci montre que le terme d'énergie

élastique comprend de façon intrinsèque la compétition entre le stockage et la libération d'énergie,

entre I'accumulation, la création ou I'annihilation des dislocations. C'est pourquoi, ce schéma

s'applique aux phénomènes de changement de phases et au cas de matériau présentant des

instabilités.

Le choix de travailler dans le cadre de I'hypothèse des petites déformations nous impose

donc d'avoir une déformation globale limitée à 20-307o maximum. Iæs aspects liés aux grandes

déformations et les effets non linéaires de la structure macroscopique comme la striction ne sont pas

pris en compte dans cette étude.

Nous avons considéré les cellules ou groupes de cellules de dislocations représentant

I'inclusion dans I'orientation privilégiée du cisaillement maximal. Les tennes de rotation de la micro

(ou méso-) structure ne sont pas regardés dans notre étude. Les rotations de réseau et I'influence de

la texture peuvent être calculées en considérant les roiations (ù.j du tenseur antisymétrique des

déformations. NoLs avons choisi de ne pas ajouter ce paramètre de transformations finies lié à des

déplacements de la microstructure pour étudier I'apparition de la localisation dans les premiers

instants de la déformation selon I'hypothèse des petites perturbations.

L'aspect topologique de la microstructure est pris en compte au moyen des longueurs du petit

axe c et du grand âxe âi de I'inclusion et par la densité n1. Ces données sont accessibles par les

techniques d'investigation de la métallurgie (rayons X, MEB/I4ET, diffraction des électrons). Elles

permettent une action réciproque directe sur les possibilités de conception, d'optimisation, d'un

matériau dans la mesure où la modification des taux de carbone, des éléments d'alliages pour
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favoriser certaines phases, ou les traitements thermomécaniques sont des facteurs déterminants des

matériaux.

La géométrie est réduite à la variable ai, c restant constant, à la suite des observations

microscopiques que nous avons effectuées dans les premiers états déformés.

Nous avons fait I'hypothèse d'une quantité fixe de sites d'inclusions par unité de volume pendant la

déformation. Il n'y a donc pas de création ou de disparition des sites introduits initialement. pour

s'affranchir de la discrétisation faite lors des observations, nous pourrions considérer une

distribution d'inclusions de géométrie et de densité différentes.

I-es résultats de notre étude sont obtenus au prix de simplifications : la linéarisation des seuils

pour les forces critiques avec l'écrouissage et les constantes introduites.

C'est-à-dire que nous avons supposé que les critères peuvent être mis sous une forme linéarisée.

La difficulté physique de la détermination de I'effet d'un système de glissement sur un autre est

réduite par la matrice d'écrouissage H. Iæs termes H1; représentent I'autoécrouissage d'un système

et les Hi; les écrouissages latents. Nous n'avons retenus que les termes d'autoécrouissage dans ce

modèle.

Une relation pour les termes d'écrouissage, issue des études sur les monocristauxtlooltlos]

propose l'écriture suivante :

H s h = Ë  , l  o r u
L ( {  - fJ" (76)

La part d'énergie dissipée ne servira plus à déformer ni à modifier la microstructure. Nous

avons porté un intérêt particulier au terme d'énergie élastique, représentant une source d'énergie

stockée et disponible pour modifier la microstructure (réarranger ou déforrrer brusquement) au fur et

à mesure de la déformation. Cette énergie disponible permet d'augmenter la déformation plastique

de façon hétérogéne grâce à la présence des deux constituants de caractéristiques différentes, et de

faire évoluer la géométrie de I'inclusion.

L'écriture de la dissipation sous la forme de relation mathématiques d'évolution des forces critiques

des variables internes s'accompagne d'une difficulté supplémentaire de 'déconvolution physique'

par rapport à la physique du matériau. Nous avons utilisé des relations linéarisées pour simplifier

l'étude dans le but de comprendre le rôle de la microstructure.

[,es avantages de ce type de modélisation définissent en même temps les limites. D'une part,

une microstructure bien décrite nécessite de nombreux paramètres (les dimensions des demi-axes ai,
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b1, c;, les orientations , les fractions relatives ni, les seuils élastiques r", les termes d'écrouissage Hii)

qui ne sont pas toujours facilement mesurables ni identifiables. D'autre part, la multiplicité des

expressions complique la résolution simultanée des équations. Plus la discrétisation est fine,

meilleure est la description de la microstructure X, = 
{eP',eP2,f ,a,b,c,a,,É,/}mais I'identification

de chacun des paramètres devient très difficile.

Cependant, cette description explicite (avec moins de paramètres dans notre approche

simplifiée) est nécessaire pour prendre en compte la microstructure du matériau et étudier son

évolution sous sollicitation. Toutefois, les résultats que nous avons pu obænir avec.ces hypothèses

simplificatrices suggèrent qu'une description complète à I'echelle des dislocations n'est pas

forcément nécessaire si une description mésoscopique (plus simple) suffit.

Iæ fibrage observé lors de I'allongement des grains (cf. les micrographies MEB et les détails

correspondants Figuie B.3.3 et Figure 8.3.4) traduit la notion d'anisotropie induite par la

déformation de cisaillement intense que subit la microstructure. Mais dans la zone de matière située

au début de la déformation le long de cette bande de cisaillement, ce fibrage n'est pas encore

nettement mis en place et donc nous n'avons pas introduit dans la loi de comportement les

coefficients Ci;n nécessaires pour décrire un matériau anisotrope. Il s'agit ici d'une description de

matériau élastoplastique isotrope aveÆ son module de cisaillement G et le coefficient de Poisson v.

Comme nous avons décidé de regarder I'apparition de la localisation lorsque la

microstructure commence à se déformer, nous n'avons pas introduit la notion de température.

lnitialement, le matériau présente une température uniforme et nous avons supposé que les

hétérogénéités de température pouvaient se produire après que la microstructure ait commencé à

subir des déformations. Nous pourrions proposer de comparer des cas où les seuils élastiques

seraient décroissants pour traduire un effet d'échauffement d'ensemble de l'élément de volume, mais

cette comparaispn resterait ponctuelle. Elle constituerait un point de la courbe

contrainte/déformation globale à compléter par une succession de calculs. Il faudrait ensuite

reconstruire la courbe entière. Pour des développements ultérieurs du modèle de notre étude, le

module de cisaillement pourrait etre écrit en fonction de la température GCI). Nous ne disposons pas

d'un résultat directement formulé en fonction de la température pour effectuer une comparaison, par

conséquent, par rapport aux hypothèses que nous avons retenues, ce développement reste à faire.

I.a, viscoplasticité est directement liée à la vitesse des dislocations lorqu'elles sont

thermiquement activées et, la densité de dislocations p et de la température T conditionnent la

vitesse de glissement sur un système de glisseme nt : y = pbvs(-u/kr) .
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L'effet de vitesse, associé à des températures élevées ou aux sollicitations dynamiques, intervient

dans I'expression du seuil critique initial T"o-ptt2, mais pour les aciers, la sensibilité reste limitée

entre lOa et l0*3 s-1. Nous avons vérifié cette tendance pour le MARS240 lors des essais

mécaniques. Comme les essais de cisaillement disponibles se situent dans une gamme de vitesse de

déformation comprise entre 10-2 à 10*2 s-1, nous avons choisi, dans une première approche, de ne pas

prendre en compte cet effet et d'observer les résultats du modèle dans un schéma de plasticité

indépendante du temps sans viscosité. Cependant, il faudrait ajouter les effets de vitesse pour les

gammes de vitesses de déformation au-delà de 10*3 s-l et prendre en compte la vitesse finie des

dislocations. Mais pour exprimer ces effets, nous pouvons chercher soit à écrire une relation

complexe de la forme de la vitesse de déformation ii = yi 7Fr,), soit à nous intéresser à I'influence

de l'évolution des densités de dislocations p(t) sur la valeur du seuil critique r"(p(t)). Ainsi la

création ou I'annihilation de dislocations ou de cellules de dislocations participent directement à la

variation de d respectivement pour l'écrouissage ou la restauration dynamique. Cette notion, ignorée

par notre modèle, peut cependant s'intégrer aux relations utilisées.

De même, si le mécanisme de déformation change au cours de la sollicitation, le modèle reste

à adapter car il ne prend pas en compte cet aspect. Nous pourrions alors modifier l'écriture en terme

de domaine activé ou non.

Il ressort de l'étude de la sensibilité du modèle à ces paramètres que la forme de I'inclusion,

les seuils élastiques ou les termes d'écrouissage agissent de manière importante sur I'apparition de la

localisation. Notamment, I'acuité cla de I'inclusion participe directement à retarder ou favoriser

I'apparition de la localisation dans un matériau selon qu'il contienne respectivement des inclusions

allongées mais encore arrondies ou très allongées (c/a<0.03 pour les cas présentés).

[æs courbes de l'évolution de la contrainte macroscopique en fonction de la déformation totale

lorsque les seuilç élastiques matrice/inclusion sont hétérogènes, montrent qu'il est possible de

retarder le début de la localisation. Il faut que le seuil limite de la matrice soit inférieur ou proche de

celui de I'inclusion pour permettre la plastification de tout le volume utile et assurer un allongement

suffisant avant la localisation. Ceci traduit une meilleure ductilité. En revanche, il est possible de

faire apparaître le début de la localisation de la déformation lorsque la matrice reste élastique quand

I'inclusion est déjà entrée dans son domaine plastique.
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Conclusions

L'objectif de notre travail était de réaliser une modélisation simple associant des

informations de la microstructure avec un résultat macoscopique comme est la courbe

contrainte/déformation obtenue lors d'essais mécaniques. Dans le cadre des hypothèses que nous

avons choisies, nous avons pu reproduire I'apparition de la localisation de la déformation.

[æ poinçonnage dynamique des échantillons et les observations au MET du gradient de

déformation d'un même échantillon qui ont été menés conduisent à url schéma d'orientation et

d'allongement de la microstructure, obligée de suivre le sens d'écoulement imposé par le

cisaillement. tr y aurait alors un fibrage de la structure avant que ne se forme la microstructure très

fine equiaxe caractéristique des bandes de cisaillement adiabatiques dans les aciers. Lors des

observations au mic-roscope électronique en transmission des échantillons les plus déformés, les

analyses de diffraction des électrons ont montré la présence commune des phases austénite et

martensite dans la bande de cisaillement, tandis que seule la martensite a pu être vraiment identifiée

dans la matrice environnante. Pour les autres essais, nous n'avons p:ls retrouvé les deux phases

simultanément. Une étape de transformation de phase semble possible dans les cas soumis à

sollicitation plus intense. Toutefois, la question relative à la présence ou non de cette transformation

de phase semble non résolue. Il faut non seulement I'associer au matériau étudié mais aussi à la

forme et à I'amplitude de la sollicitation imposée.

Nous avons mis en oeuvre simple pour réaliser des bandes de cisaillement intense au sein de

matériaux - acier traité dans le cas présent - permettant d'étudier la progression de la formation

d'une bande de cisaillement. La microstructure sera analysée après I'essai.

Cet essai de mise en oeuvre simple peut être proposé pour déterminer la sensibilité des

matériaux à la localisation de la déformation et au cisaillement adiabatique en particulier et les

classer selon leur performance. Iæ poinçonnage permet de réaliser un classement qualitatif des

matériaux selon leur tendance à la localisation. Une comparaison des résultats des énergies

absorbées (Cf. B.2.3) pa.r ces différents matériaux testés serait alors une technique simple et rapide

facilitant le choix des applications réservées à ces matériaux.

Par ailleurs, nous avons développé un calcul numérique original, prenant en compte une

microstructure simplifiée du matériau, pour étudier I'amorçage d'une bande de cisaillement par un

effet géométrique, et ceci avant I'apparition du caractère adiabatique. Ce modèle physique simplifié
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est issu des théories du potentiel thermomécanique des microstructures évolutives et complété par

les observations microstructurales. [l rend compte d'une localisation de la déformation.

Nous avons présenté un schéma pour une modélisation simplifié pour étudier le phénomène

de localisation d'une microstructure inspirée d'une martensite existante dans I'acier MARS240. Le

comportement du MARS240, étudié pour le cisaillement simple entre 2.10-2 et 3.10*2 s-l , permet de

confronter les résultats numériques aux ex$riences dans cette gamme de vitesse de sollicitation.

L'étude paramétrique que nous avons réalisée et présentée précédemment nous a permis de

contruire une série de matériaux fictifs parmi lesquels il est possible de choisir un type de

comportement recherché. I-es tracés des domaines limites illustrent les voies ouvertes dans les

hypothèses et les valeurs de paramètres retenus. Cette étude paramétrique servira pour déterminer la

tendance principale recherchée (apparition de la localisation rapide ou au contraire retardée), ensuite

les paramètres pourront être affinés pour réaliser le matériau final.

Ainsi le fait de proposer une méthode pour associer un calcul numérique de modélisation

avec des grandeurs physiques mécaniques d'un matériau perrnettrait à l'élaborateur de disposer

d'informations sur les données mécaniques qu'il est possible d'obtenir en fonction des données

métallurgiques qu'il sait assurer. Réciproquement, il serait possible de demander une microstructure

particulière pour respecter un catrier des charges défini à I'avance. Il se dégage alors de ces

remarques la possibilité d'une conception de matériau réel par une methodologie du type des

problèmes inverses, à partir d'une gamme de matériaux numériques et dans la limite de la faisabilité

technique et métallurgique.

De plus il s'agit d'un modèle ouvert. Ia prise en compte de grandeurs physiques ou

mécaniques supplémentaires (géométrie de la microstructure complétée, distribution d'inclusions,

échauffement, vitesse de déformation, changement de phase, etc.) peut s'incorporer dans ce tnle de

formulation thermomécanique.
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Perspectives

I-es résultats de I'approche de modélisation nous encouragent à compléter ce modèle avec

une meilleure prise en compte de la physique interne, notamment en terme de mouvement et blocage

de dislocations, et, si possible, en considérant une distribution de ces familles d'inclusions à

frontière mobile. Ainsi, Ies hétérogénéités de la microstructure réelle détailleraient I'aspect

mésoscopique schématisé. l-e développement du modèle suivant une description tridimensionnelle

permettrait I'application de cette loi de comportement méso-macro à des .simulations de

déformations de macro-structures. L'avantage de conserver un modèle simple et pratique est de

pouvoir I'adapter à d'autres matériaux. Chercher à le compléter permet d'étendre ces applications.

Pour corréler les hypothèses de calcul, une garnme de plusieurs traitements thermiques d'un

même matériau permettraient d'avoir des tailles de grains différentes, des états internes différents et

ensuite de tester le modèle sur plusieurs aspects (géométrie, seuils, écrouissage...). C'est la notion

d'optimisation du matériau. Si le surdimensionnement des structures a longtemps été la solution de

meilleure résistance, nous pouvons de nos jours faire appel à différents modèles décrivant le mieux

possible le comportement du matériau souhaité pour une application définie. I-e modèle méso-macro

de I'inclusion plastique à frontière mobile est une des solutions disponibles.

[.e but est de proposer une loi couplée mécanique-métallurgique aux élaborateurs de matériaux.

Iæs applications dans le domaine de la Défense concement I'amélioration et I'optimisation

des aciers à blindage ou des matériaux pour les têtes militaires. [.es formes de microstnrcture

contenant des nodules montrent une localisation retardée en déformation du fait de la forme de

I'inclusion arrondie moins propice à la localisation rapide. L'exemple de bande de cisaillement de la

Figure A.z.L montre que le tungstène présente une bande de cisaillement pour de très fortes

déformations en torsion dynamique. [,a microstructure initiale se compose de nodules arrondis que le

modèle de la partie C peut décrire en terme de topologie. I-es nodules de tungstène entouré d'un liant

consttue un matériau biphasé. Puisque ce matériau présente favorablement des bandes de

cisaillement, le cisaillement simple du modèle peut s'appliquer à ce 'biphasé'.

Nous pourrions envisager d'étudier des composés mixtes (matériaux biphasés ou

multiphases), des matériaux poreux (les vides sont des inclusions de caractéristiques nulles); de

même, ces modèles représentent des outils numériques facilitant l'étude des matériaux à usinabilité

améliorée ou pour les tôles utilisées en emboutissage, lorsque les essais nombreux ou coûteux ne

sont pas envisageables. Il peut être intéressant de mettre en place ce type de modélisation pour

d'autres géométries de micro- (ou méso-) structure.
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Annexe A.1

4.1. Géométries utilisées

A.1. I Traction statique

Seul le sens Long a pu être usiné.

Ectul:t
Figure Annexe | : Eprotnette de traction stati4ue, éch. I: I

4.1.2 Compression statique et dynamique

[æs éprouvettes de compression sont usinées en cylindre Q7 mm x 8 mm avec des

concentriques sur les faces dans le sens Long et Travers court.

Stries concentriques sur les 2 foces
R5

stries

, Ar
T-;/=a.

v l  ^ / ^ /  l \ \
= t  r  J _ J - r  \

f \ l t t t
|  \ \  t t
t \ v ,-T

r l
l-

(,
rsR6

N

-El
Ech.2:1,

Figure Annexe 2 : Eprouvettes de compression, géométrie CREA, éch. 2: I .

A. 1.3 Torsion dynamique

Seul le sens Long a pu être usiné pour le MARS240@.

Figure Annexe 3 : Eprouvette de torsion dynnmique, éch. I: I.

A.1.4 Poinçonnage

Les échantillons sont des disques pleins de Q 20 mm x 4 mm d'épaisseur, ou Q26 rrrm x 2 mm.
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Annexe A.l : Essais ntécaniques

STATIQUE

MARS24O

Traction vitesse module Rm

s-r MPa MPa

5 104 208306 1702

5104 20Â96 t7o6

2 ro-3 2rc8;,6 1689

2 to-3 207t22 t6g6

Compression

Rrupt Rp0.2

MPa MPa

rt24 1356

Lt33 1354

rt73 134,/.

1178 t357

Oma* €g max

MPa 7o

t798 4.91

180+ 5.08

1781 4 .81

1788 4.89

A

7o

13.89

14.02

13.34

13 .11

Z

Vo

37.5

37.5

37.5

37.5

Torsion vitesse

s-l

2.lo-2

2.lo-2

2.lo-2

module

GPa

83.2

83

83.2

Tmax

MPa

960

980

960

vitesse

s-l

2.5 r0-3

2.5 r0-3

10-2

lo-2

module

MPa

74547

1 10606

86973

66357

xe

MPa

800

810

800

Rm

MPa

2400

2450

5051

5028

RpO.2

MPa

r334

r434

r374

r494

omax

MPa

1928

1928

2429

2424

]pl max Tpl rupt

Vo 7o

5. arrêt avant

9 non atteint

9.5 non atteint
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Annexe A.l : Es.çais ntécanieues

,.,.'.. rsrdt 
,,.'

.,:.(sé-ns) , .;
, ,  i , ,  , . ' . , ,  , , , , ,

1(L-)

2Q)

3 (L)

4 (rc)
s (rc)
6 (rc)
t4 (L)

15 (rC)

16 (rc)

DYNAMIQUE

Compression MARS240

0o (mm) lo (mml , S,f1pl l (T*) o-s (MPa) Ë (r-')
'  '  i '  . t

i.,, l,: ,,i,,,,. ' ,, 
tl ' ' 

,., ,,,,i1:,.,,. ' ' , ,, ,, ,,à' l7o ept

7.O2 8.09 8.06 6.19 1750 1300

7.M 8.06 8.14 6.t9 1750 1300

7.03 8.07 8.45 5.65 1750 1500

6.99 7.99 7.76 6.54 1750 1300

6.98 8.01 8.16 6.17 1750 1300

.6 .99  7 .95  7 .9 -8 .7*  5 .&  1850 1500

6.99 8.08 7.+7.8* 6.89 1750 1300

7.00 8.01 7.3-7.9* 6.87 1800 1300

6.99 7.97 cassée rupture 1850 2000

,,,.Fnr..,
't:.u4ilt.

I ::ti- :i',.,,! t.::i: ri

4

4

5

4

4

5

4

4

8

'=non mesuré: L= sens du laminage; TC= sens travers court

o'e=limite élastique relevée à l%o de déformation plastique
*éprouvette en léger cône (4' maxi); ** : bague 6.35mrn (157o imposés)

Torsion vitesse re

s-l MPa

300 800

250 810

300 800

100  815

100  815

Tmax Tplmax

MPa Vo

980 8.5

910 8.6

1005 10.5

1000 6.1

990 6.3

|pl rupt

Vo

non atteint

8.6

1.0.5

arrêt avant

arrêt avant

A-12



Annexe A.I : Essais mécaniques

Poinçonnage Progressif

# MARS24O
JI
1+

# Energie a localisation en fonction de I'energie incidente
# geometrie phi 20 x 4 poincon 14.5 mm
Ptir(b)
1 .0
1 .0
t .4
r.4
1.6
r .6
t .6
r .6
1.8
1 .8
1 .8
1 .8
1 .9
r .9
r.9
2.0
2.0
2.0

# geometrie pht26 x 2 poincon 14.5 mm
Ptir(b) Einc(I) Eloc(J) Fmax(N)

Einc(I) Eloc(J) Fmax(N)
28.632 6.845 90789.5
28.34 4.484 96082.2
43.30t 12.457 100785.3
4r.163 11.360 r00t79.9
48.999 10.272 103462.0
49.553 8.939 103702.5
48.515 9.561 100451.9
46.270 11.915 98208.9
56.998 9.355 103967.4
57.137 9.69r rm6s8.7
57.871 t0.t26 100490.5
55.329 9.138 103918.7
62.380 10.648 t0&49.2
62.299 8.701 113859.6
58.892 9.229 rrr937.9
62.777 9.942 10574r.r
66.225 tt.382 rt0314.4
66.378 11.806 138885.1

6.387 0.817 34794.4
r7.5t6 3.842 52923.r
25.946 3.683 58905.6

dmax(um) Emax(J)
140.8 28.714
t37.5 28.420
200.5 43.453
202.3 41.594
173.3 5r.823
183.9 50.356
172.9 50.245
203.8 51.085
193.4 59.390
183.7 59.224
180.9 60.260
170.5 56.866
203.3 63.413
rs7.9 63.948
168.8 62.372
178.2 65.579
2rr.5 66.492
223.4 67.049

dmax(um) Emax(J)
55.6 8.918
122.8 19.772
119.7 28.337

rapport
4.183
6.321
3.476
3.623
4.770
s.543
5.074
3.883
6.093
5.896
5.715
6.0s5
5.858
7.160
6.381
6.3r4
5.818
5.622

rapport
7.819
4.559
7.M5

0.6
0.8
1 .0
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Annexe A.2 : Métallographic

Annexe 4.2

4.2 Préparation métallographique

Il est absolument indispensable de prendre un soin particulier lors de la préparation

d'une surface ou d'une lame mince contenant un bande de cisaillement intense ou adiabatique

pour ne pas la détériorer ou modifier son état après essai: en particulier pour les échantillons

avec une BCA en cours de formation dans lesquels coexistent à la fois la zone de cisaillement

intense et la zone dite de transformation. Pour les bandes transformées etlou cassées: il faut

éviter de creuser les fissures ou les remplir d'impuretés de polissage.

4.2.I Microscopie Optique / Microscopie Electronique à Balayage

Les micrographies montrant l'évolution de la structure avant et après le traitement

thermique sont obtenues en suivant un procédé classique d'observation optique d'une

microstructure en métallurgie. Il s'agit, à partir d'une éprouvette d'essai ou d'une chute

d'usinage, de former un échantillon, amené à une taille de I'ordre de grandeur du cm3 par

microtronçonnage (si trop grand) ou bien par enrobage dans une résine (si trop petit), pour

subir un polissage d'une ou plusieurs surfaces (papiers abrasifs taille 80-120,220,32O4O0,

800, 1200, 2400, 4000 puis pâtes diamantées 9,6,3, L 1tm et OPS 0.25 1tm).

Dans notre cas, les échantillons adoucis proviennent de petis dés de chutes de

découpe. Ils sont polis sur une ou deux faces pour le MARS240@ dont le sens de laminage

était reporté. Nous avons utilisé les papiers 80 ou 120, 320, 800, 1200 puis les pâtes

diamantées 9, 6, 3 et I pm qui permettent un polissage suff,rsant pour une observation

correcte. Pour ces aciers étudiés, il a fallu adapter I'attaque à appliquer. En effet 8 à l0 s

révèlent la microstructure du MARS240@. Un essai fait avec le nital ZVo (plus dilué) permer

15 s respectivement. L'attaque est arrêtée par un lavage abondant à I'eau suivi d'un nettoyage

à I'alcool. Ce nettoyage à I'alcool ou dans un bain à ultrasons sert à enlever les particules

polies arrachées et, par la même occasion, éviter la contamination des polissages suivants plus

fins.

Après cette attaque, le poli miroir a alors commencé à se ternir légèrement et présente

une surface gris-jaune clair de faible brillance mais non complètement mate. L'observation en

microscopie optique peut s'effectuer.
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Annexe A.2 : MétallograPhie

A.2.2 Microscopie Electronique par Transmission / Diffraction des électrons

Nous avons testé en premier abord les techniques utilisée au cours des précedentes

études du CA effectuées à I'ETCA, à savoir jet électrolytique A3, puis amincissement ionique.

Devant les difficultés d'obtention d'une lame réellement amincie à cause du gradient de

déformation (et par conséquent du gradient d'évolution de la microstructure), nous avons

essayé successivement 4 solutions électrolytiques, regroupées et commentées dans le tableau

ci-dessous:

I-e choix de réalisation des lames minces s'est finalement porté vers une préparation

spéciale ionique à froid (azote liquide) du type utilisé pour les dépôts de couche mince, c'est-

à-dire 2 demilunes en position tête-bêche.

solution/composition conditions

expérimentales

étât BCA remarques

60 cm3 acide perchlorique

590 cm3 méthanol

350 cm3 éther monobutylique

d'éthylène glycol

-10  à  16  "C

30à15V

30à50mA

170 pm

1) aucune

2) naissante

plusieurs trous

oxydation

peu observable

60 cm3 acide perchlorique

1090 cm3 méthanol

350 cm3 éther monobutylique

d'éthylène glycol

-14  à  -16  "C

20 V puis 15 V

70 mA

150 pm

naissante

jaune brillante

peu observable

60 cm3 acide orthophosphorique

590 cm3 méthanol

350 cm3 éther monobutylique

d'éthylène glycol

-15 'C

20v

150 pm

naissante

pas d'attaque

non observable

100 cm3 acide perchlorique

725 cm3 méthanol

175 cm3 éther monobutylique

d'éthylène glycol

-10 à -15"C

l0v

45à60mA

150 pm

naissante

irrégulier

gris brillant

faiblement observable

mixte (et puis ionique) 150 pm

naissante

tableau annexe I
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Annexe A.2 : Métallographie

étape2
lame mince

â
>>_<
--/

BCA

0",ç3--o
\_

paftie à retourner

étape I

BCA
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Annexe A.3 : Modelisation

Annexe A.3

Application dans le cas d'une seulefamille de lattes ou d'inclusion .' potentiel correspondant

pour un essai de cisaillement simple isotherme à deux variables par famille (t', ai).

=zpfl-^to - Ao'(y' -Tt)Ï +ZpamA(r- Aaz)(Tt -To)'

4
avec A- :*," (n; et c sont constants dans I'application actuelle).

5

Les forces thermodynamiques sont:

F., = -# - -+rr[E -ïo - Aa2(ïr - To)]

q, = -# = 4p(Aa2- 1)[E-To -Aa2(Y' -Yo) +acaA(1r -rt)]

q, = -# = +pRu' [E 
- ï0 - Aa2 (rt- ro)] - +pccaA(l - Aa2 xT' - ï0)

0", = -# = -zvA(y' - T o )l+o@ - T o - Ao' (y' - ï o )) + ur(l - zl,a2 )çy' - y o )]

formules servant à déterminer la matrice tangente de la loi de comportement modélisée.

Evolution des forces motrices par rapport aux variables :

pour FB

g = _8pAa(ï,_To)
âEâa

â2Y

,ffi 
= 4u,(Aa2 -r)

# 
= 4ltuaz et (ne sera pas utu" 

S 
= 4p)

pour Frn

a2Y
,,i4y 

= 4P(1 - Ra2;1t + Aa(ac - a))

* = spAu[E-T0 - Aa2(ïr -ïo)]-4pA(ï' -ro)[zuln à2 -L)+ac(l- rna2l]
âyuôa
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Annexe A.3 : Modélisation

ô2Y , .  .  a2Y
,r?-r 

= 4pAa(l - Aa2;1a - crc) et ( 
ry,Ë 

symétrique)

pour Fr,

#t=4pAa(Aa'(u-ac)+oc) ",# " # 
symétriques)

a2v
ffi 

= -gpAa[E - T0 - 2Aa2(Tt - ro)]++pacA(l- lAa2;1yr - 101

pour F"

a2Y
# 

= -4pA (yt - yo{z1n - To - 3Aa2 çyt - y0 )) + 3ccAa(y' - to l]

,a2v a2v a2y( 
aæe ' auùf "' aær' 

sYmétriques)
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Annexe A.3 : Modélisatiort

Initialisaton des variables et des données

Mi =o
lecture de a,c,n,F,H,

Prédiction élastique
incrémentation déformation E+dE

Test des critères
(recherche de I'activation des variables)

G=F* ,  -F i ,

G<e

Calcul du comportement
(utiliSation des relations du potentiel et de l'écriture de la dissipation)

Hii=constantes

n  a2Yo, i=-W

(inversion de la matrice)
(H1.;+Bii)-r

Mise à jour des variables
dxi*' - dxi + Bu .(F,", - F,n)

Mise à jour des forces motrices et critiques

F - -aYr moûrces- 
ôX,

F# '=S+HdX* ,

Test des critères toujours actifs
Gce

Solution
dEp=df +f(ay' -of )+ar1yt -f I

dSigma=2p(dE-dEP)
E=E+dE

EP-EP+dEP
Sigma=Sigma+dsigma

Ecritures des fichiers de sorties
Graphes résultats
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Résumé

L'objetif du travail présenté est consacré à l'étude de la localisation de la déformation

plastique au moyen d'une modélisation originale alliant la mécanique et la microstructure du

matériau.

Cette modélisation est appliquée au cisaillement d'un acier à blindage, dans le cadre d'une

étude de sa sensibilité au cisaillement adiabatique. Elle est basée sur les développements de la

théorie mécanique des matériaux micro-hétérogènes à microstructure évolutive. Les hétérogénéités

de la microstructure créées lors de la déformation plastique par les mouvements des dislocations et

leurs intéractions forment un réseau intragranulaire de cellules ou de groupes de cellules mobiles.

Cet amas local de cellules peut être schématisé à une échelle mésoscopique par une 'inclusion' dont

la frontière est mobile.

Nous présentons I'application du modèle biphasé de I'inclusion plastique à frontière mobile

de H. Sabar et M. Berveiller au cisaillement de cet acier, en parallèle à des essais de torsion et de

poinçonnage progressif réalisés pour l'étude expérimentale.

Iæ modèle simplifié, unidimensionel et en cisaillement simple isotherme, utilise des données

mécaniques globales du matériau issues des essais mécaniques statique et dynamique pour

déterminer ses caractéristiques, et des données topologiques de la microstructure basées sur des

observations en microscopie électronique (MEB/IvIET) adéquates à ces échelles.

La description de la modification de cette méso-structure au cours de la déformation de

cisaillement montre qu'il est possible de prévoir la localisation de la déformation, et de préciser la

sensibilité d'un matériau au cisaillement adiabatique par extension de cet aspect prévisionnel de la

ruine. L'étude de la sensibilité du modèle à ses paramètres s'inscrit dans une recherche d'application

à d'autres matériaux que I'acier de notre étude.

L'intérêt de ce type de modélisation est de proposer aux élaborateurs de matériaux un outil

numérique qui associe des données microscopiques (ou méso) accessibles aux métallurgistes, à des

caractéristiques mécaniques globales du matériau final souhuté. La conception de matériaux

nouveaux et I'amélioration de ceux existants est une application de cette modélisation.

Mots clefs :

localisation de la déformation, modélisation méso-macro, sensibilité au cisaillement adiabatique,

torsion, poinçonnage, dynamique, inclusion à frontière mobile, microscopie électronique




