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CHAPITRE |
INTRODUCTION GENERALE






Chapitre | : Introduction générale

[.1 CONTEXTE INDUSTRIEL ET SCIENTIFIQUE

La prise de conscience croissante des états etsal@étés sur I'environnement a
entrainé de profondes modifications sur le compoeteg de nos industries ces dernieres
années. Fin 2008, la volonté de la Commission é@mape de durcir les normes d’émission
de CQ a obligé les constructeurs automobiles a de nedtimnovations sur leurs véhicules
sous peine de devoir payer de lourdes pénaliténdiares des 2012. Si des progrés notables
ont pu étre réalisés au niveau de la motorisateoréduction d’émission de G@asse avant
tout par un allegement du poids des véhicules gicphérement par une diminution de
I'épaisseur des pieces. En représentant 40% dis poidl du véhicule et 98% de celui de la
« caisse en blanc » (le squelette structural),idfaconstitue le matériau majoritairement
utilisé par l'industrie automobile. Afin de conservce marché face a d’autres matériaux
moins denses, les fournisseurs d’acier doiventiioules téles a plus hautes caractéristiques.
Cette nouvelle génération d’aciers doit garantiépaisseur plus faible, un niveau de sécurité
identique voire meilleur tout en conservant unengoformabilité. Pour relever ce challenge,
les sidérurgistes ont besoin d’outils numériquésafes permettant :

- d'établir des liens entre la microstructure etdespriétés mécaniques de ces nouveaux
aciers afin d’optimiser leur conception,

- de simuler leur comportement durant leur applicafinale visée, c'est-a-dire la mise
en forme de piéces automobiles a partir de proglats : les toles.

En effet, 'augmentation des caractéristiques miécees de ces nouvelles nuances
diminuent leur formabilité. Tout le travail du midagiste réside dans I'optimisation de la
microstructure afin de garantir un bon compromiseerésistance mécanique et formabilité.

[.1.1 Les aciers multiphasés

Afin d’atteindre des propriétés accrues de rést#ameécanique combinées a de
bonnes propriétés de mise en forme, plusieurs nernas physiques ont été envisagés par les
métallurgistes. Parmi eux citons : le durcissenprt solution solide, le durcissement par
précipitation, le durcissement par affinement déetde grain ou par formation de secondes
phases, la transformation de phase métastablaendai déformation (effet TRIP) ou encore
la génération de macles induite par déformatiofe{dwIP).

Qu'ils fassent intervenir la dynamique des dislmees ou une transformation de phase
induite mécaniquement, ces mécanismes intervienpent la majorité dans des aciers
multiphasés, c'est-a-dire des matériaux composkesmposés » de plusieurs phases. Ces
phases dans les aciers peuvent étre rangées arddunpéambiante par dureté croissante :
ferrite, perlite, bainite, austénite résiduelle ri@asite et cémentite. En science des matériaux,
une phase est définie par une composition chimiguan arrangement atomique donné.
Appliquée aux aciers, cette définition comporte liestes : la perlite n’est pas une phase
puisque formée d’'une alternance de fines lamekefedite et de cémentite (carbures de Fer).
Il en est de méme pour la phase nommée bainiteuti présenter des morphologies bien
différentes. On concoit donc aisément que la di#dimide phase appliquée aux aciers est tres
relative. Elle dépend en particulier de I'échell®obdervation adoptée et est finalement
intimement liée a une notion plus vaste : celleétBhogénéité (microstructurale, de propriété
ou de comportement). Ainsi, un acier dit monophasg hétérogéne : un acier ferritique
comporte des grains de ferrite avec des orienttmistallines différentes, des joints de
grains etc. Mais si tous les matériaux sont hétfreg par nature (sauf rares exceptions pres
tels que les monocristaux purs non déformés [Mon0K] peuvent étre considérés, a partir
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d'une certaine échelle d’observation, comme homegédans leur comportement par
exemple.

L'intérét d’'un acier multiphasé consiste a combites propriétés avantageuses de
plusieurs phases. L'exemple le plus connu étantésrs « Dual-Phase » constitués d’'une
phase dure et fragile la martensite et d’'une plaasaible résistance mais beaucoup plus
ductile : la ferrite Fig. 1.19. Cette combinaison est obtenue lors d’'un recuéricritique ou
coexistent la ferrite et l'austénite suivi d'uneeripe ou l'austénite se transforme en
martensite. Selon la fraction de phase dure ebieportement de chacune des phases, les
propriétés mécaniques dues a ce mélange peuveet cansidérablement. L&ig. 1.1b
illustre I'effet de la fraction de phase de mariensontenue dans un acier dual-phase, pour
différentes teneurs nominales de carbone.

1500 T
— C=0.2%
L]
o
é 1250
]
o C=0.16%
c
1]
)
]
7 1000
500
250 %
. >
9
0 1 Fraction volumique de martensite'® A’.
a) Micrographie optique d'un acier Dual- b) Evolution schématique de la résistance
Phase : la ferrite apparait en blanc tandis que mécanique des aciers Dual-Phase en fonction
la martensite apparait en noir. de la fraction volumique de martensite et de la

teneur en carbone nominal [Boul2].

Fig. 1.1 —Exemple d’aciers multiphasés : les aciers Dual-Pleas

Du fait de cet effet composite, les aciers Duadehallient une limite d’élasticité
relativement faible devant leur résistance mécaniqis présentent donc une consolidation
élevée. Cette propriété traduit une bonne résistanta striction permettant d’obtenir une
grande formabilité a I'emboutissage et de retafdpparition de 'endommagement.

A travers cet exemple sur les Dual-Phase, il est de comprendre comment le
multiphasage permet en optimisant les microstrestafobtenir des aciers a caractéristiques
ameliorées. La volonté forte d’alléger les struesupousse le sidérurgiste a davantage
optimiser les microstructures de ses aciers afirtirde partie au maximum du compromis
résistance élevée/formabilité. Eag. 1.2 présente la diminution classique la formabilité@v
'augmentation de la résistance mécanique. La démange illustre dans quelle direction les
développements doivent evoluer.



Chapitre | : Introduction générale

BAciers Emboutissables
Ehciers isotropes
Aciers solid solution
Aciers IF 3 haute résistance
EAciers Bake Hardening
’ WAciers micro-aliiés laminés a froid
tAciers micro-alliés laminés & chawd
Bhciers Dual Phase
WAciers Complex Phase
WAciers TRIP
EAciers pour emboutissage a chaud

dlevée

Résistance mécanique

hasse

Basse Emboutissabilité Elevée

Fig. 1.2 —Relation entre résistance mécanique et emboutistitébipour les différentes
familles d’aciers [Arc11].

Le multiphasage est omniprésent, quelle que soitaimille d’aciers a tres haute
résistance considérée. La combinaison de pluspghases au sein d’'un méme acier offre de
multiples possibilités de conception.

[.1.2 Un probleme multi-échelles, multi-approches

La conception et l'optimisation des nouvelles gétiéns d’aciers requierent un
nombre d’essais expérimentaux importants et coltieansimulation numérique constitue un
outil indispensable afin de diminuer considérabletries campagnes expérimentales et par
conséquent les temps et les codlts liés a la cdnoegt a I'optimisation. Le couplage entre
essais expérimentaux et simulation numérique nestaordial pour la caractérisation des
aciers et la pertinence des simulations. Cependantalidité de ces dernieres dépend
directement des lois de comportement injectéesngée Ces lois, obtenues généralement a
partir de l'identification d’essais expérimentaung, sont valables que dans un domaine proche
de celui du domaine d’identification des essais.plks, elles ne permettent pas toujours de
donner des indications précises sur les parameétieostructuraux qu’il conviendrait de
changer afin d’optimiser 'acier considéré.

La conception d’'un acier au travers de l'optim@atde sa microstructure repose
inévitablement sur la compréhension des liens axist entre sa microstructure et ses
propriétés meécaniques. Dans le cas d’'un acier pmalsé, la loi de comportement globale
peut étre déterminée a partir des lois de compenénocales de ses phases constitutives a
I'aide d’'une transition d’échelles. Ceci reportepi®bléme de l'identification a une échelle
plus fine, celle des phases. Mais permet de rdajustcomportement macroscopique de
I'acier multiphasé considéré a partir de la frattivolumique de ses phases, de leur
morphologie, de leur arrangement dans I'espacdeulecomportement local etc. On peut
espérer ainsi accroitre le domaine de validitéloissde comportement de ces aciers au-dela
du domaine pour lesquels ils ont été identifiés.

L’'optimisation de la microstructure d’'un acier iipihasé nécessite tout d’abord de
travailler & une échelle fine: celle de la microsture afin de tenter de maitriser son
comportement le plus possible. Le comportementagéel nécessite par ailleurs d’étre validé
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a une plus grande échelle, celle des essais ex@#anx pour la caractérisation des
propriétés mécaniques puis celle de la structuter [omise en forme des pieces : c’est le
domaine de la simulation numérique. Force est dstater que le probleme de I'optimisation

des aciers multiphasés se retrouve au cceur d’'bigone multi-échelles nécessitant pour sa
résolution le recours a de multiples approchesstdé par exemple toute la complexité du
probleme d’optimisation d’une microstructure d’uriest visant a répondre a un probleme de
localisation de la déformation sur une piece autmraoUn tel probléme est illustré par la

Fig. 1.3

________________________________________________

Echelle
Microscopique  Echelle Mésoscopigue  Echelle des Phases
Evolution des Effets de la taille de i Loi de comportement Echelle
densités de grains, des orientations i locale, fraction macroscopigue :
dislocations, cristallographiques, de  volumique, distribution Caractérisation des/’
des systémes de la distribution des tailles | spatiale, morphologie, propriétés mécaniques &
glissement, etc. de grains, etc. | etc mise en forme des piéces.

Microstructure —> Propriétes

Fig. 1.3 —Optimisation de la microstructure pour I'amélioratin des propriétés
mécaniques : un probleme a différentes échelles.

I.2 CADRE DE LA THESE

L'objectif de cette thése, partenariat entre lbdratoire d' Etude des Microstructures
et Mécanique des Matériaux et le sidérurgiste Arddittal, s’inscrit pleinement dans cette
démarche multi-échelles, multi-approches. L'objegtaint la réalisation d’'un outil numérique
implanté dans le logiciel de calcul par élémemssfiAbaqus proposant la modélisation du
comportement d’'un acier multiphasé a partir des tld comportement élasto-viscoplastique
de ses phases. L’hétérogénéité du comportemerghdses étant prise en compte au travers
d’une transition d’échelles. Le cadre ainsi dééisi schématisé surfag. 1.3par le rectangle
en pointillé.

1.2.1 Objectifs

L'outil numérique, visant a modéliser le comporér élasto-viscoplastique des
aciers multiphasés, en vue d’'une application pausimulation en mise en forme, doit
répondre principalement a trois critéres:

- d'identification aisée, il doit étre pertinent ddasdescription des caractéristiques du
comportement rhéologique de ces aciers sur tougatame de déformations et de
vitesses de déformations que comporte les proaésse en forme ;

- au-dela de cette description, il doit établir desd entre la microstructure et les
propriétés mécaniques de l'acier d'une part afin pgmettre la possibilité de
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concevoir de nouvelles nuances et d’autre partdiitre pertinent dans la description
du comportement au-dela du domaine pour lequetti€anitialement identifié ;

- il doit étre facilement implantable dans un lodiae calcul par éléments finis en vue
de simuler le comportement des produits pour I@plieation finale : la mise en
forme et la tenue au crash.

[.2.2 Organisation du manuscrit

Les chapitres suivants décrivent les modélisatamssies et validées a l'aide de ces
criteres dans le cadre du développement de celt mumnérique ainsi que les réflexions
initiées tout au long de ce travail de thése.

Dans le chapitre 2, une nouvelle loi de comportgnééasto-viscoplastique, basée sur
une loi scalaire proposée par ArcelorMittal, estrfolée dans un cadre tensoriel et exprimée
sous forme incrémentale. Basée sur des mécanishmesgpes liés a la dynamique des
dislocations, elle est tout d’abord validée a pattin ensemble de résultats expérimentaux
puis confrontée a des modeéles récents issus dtature.

Le chapitre 3 traite de la prise en compte dedtufénéité du comportement élasto-
viscoplastique des phases constitutives au sein daier multiphasé. Au travers d’une
analyse bibliographique sur les modeles de tramsit’'échelles, les spécificités liées au
comportement élasto-viscoplastique sont miseslet.re’application de ces modeles dans le
cadre d’'un acier multiphasé est discutée danstldddéfinir une solution applicable a I'outil
numerique de cette these.

Dans le chapitre 4, nous nous penchons sur lde&sib des approches a champs
moyens a capter des effets de longueurs interng®siriucturales. Ce chapitre est I'occasion
de proposer une nouvelle approche micromécanigeenwia introduire dans ces approches
des longueurs internes de maniere originale afinrejgoduire des effets de taille de
microstructure (taille de grains, taille de parigsu dures etc.) sur le comportement
macroscopique homogéneéise.

Dans le chapitre 5, I'outil de modélisation du @ariement macroscopique d’'un acier
multiphasé a partir des lois de comportement élaistmplastique locales de ses phases est
implanté dans le logiciel de calcul par élémentssfiAbaqus. Les différents choix de
modélisation sont illustrés, confortés voire confés au travers de la simulation d’'un essai de
traction uniaxiale et de la simulation d’un essaptiage en V.

Enfin, le chapitre 6 permet de conclure sur I'emske du travail réalisé et des
perspectives qu’il offre.
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Chapitre 1l : Loi de comportement élasto-viscoptast

1.1 FORMULATION D’'UNE LOI DE COMPORTEMENT NON-LINE AIRE 3D

Parmi les principales méthodes de formulation t®s de comportement des
matériaux, l'approche thermodynamique est celle d@crit les phénomenes physiques
microscopiques du milieu réel par I'évolution deighles internes macroscopiques dans un
milieu fictif équivalent homogéne et continu. Cetpproche « phénoménologique » est
utilisée dans cette étude afin de construire unelédocomportement élasto-viscoplastique
tridimensionnelle qui sera utilisée pour décrirecamportement des phases individuelles
d’aciers multiphasés.

Nous rappelons dans une premiére partie le formalithermodynamique utilisé pour la
construction de lois de comportement non linéagmesntroduisant le concept de matériaux
standard et standard généralisés. Apres une coippamdes différentes formes classiques de
lois de comportement viscoplastique, nous justffiarotre choix par l'interprétation de
mécanismes physiques de déformation propres augriauat cubiques centrés. Dans une
troisieme partie, nous particularisons le formaésthermodynamique a la détermination
d’'une loi élasto-viscoplastique dont la partie visgse est exprimée a l'aide d’'une fonction
sinus hyperbolique. Enfin, dans une derniere padi@ouvelle loi de comportement élasto-
viscoplastique est appliquée dans le cas des deeitiques au travers d’'un solveur Fortran.
Afin de déterminer les limites de I'approche progmsune confrontation est menée avec
d’'une part des essais expérimentaux sur des tisgeisentiels de chargement, et d’autre part
avec des modéeles viscoplastiques issus de |aalitieé.

[1.1.1 Etat thermodynamique et variables d’état

La thermodynamique revient a considérer toute udimi (temporelle ou spatiale)
comme une succession d’états d’équilibre (en fatiannaires). L'état thermodynamique
d’'un élément de matiere peut étre défini par utagemombre de variables indépendantes :
les variables d’état. La connaissance des valezicesd variables a un instant t donné en tout
point de I'élément de matiére suffit & le carasirientierement. Le choix des variables d’état
dépend de la nature du probleme a traiter et dubr®me phénoménes physiques que I'on
désire modéliser.

Dans le cadre de la thermodynamique associée @&danmgue des milieux continus, les
variables d’état choisies sont :

i) la déformatiore,

ii) la température T,

iii)la déformation inélastiquaotées® ou €' qui rend compte de I'histoire de déformation
pour les phénomeénes irréversibles,

iv)les variables internes scalaires et tensoriellégasorespectivemeny, et V, dont
'évolution rend compte des transformations interndu matériau (écrouissage
isotrope, écrouissage cinématique etc....).

On suppose que la déformatianpeut étre décomposée en la somme d'une partie
élastiques®et d’une partie inélastique .

g=g +g’ (2.1)
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11.1.2 Premier et second principe de la thermodynamgue

Le potentiel thermodynamique naturellement utiBsemécanique est I'énergie libre
de Helmholtz qui relie I'énergie interne spécifique » et I'entropie spécifique « s » :

y =e-Ts (2.2)

Le premier principe de la thermodynamique exprleneonservation de I'énergie en
exprimant la variation de I'énergie interne du miai€ par unité de volume comme la somme
du flux spécifique d’énergie des forces intérieueeslu flux de chaleur recue. Il s’écrit en
I'absence de rayonnement :

pé =c t- divg (2.3)
¢ étant le tenseur des contraintes de Caughlg densité volumique & le vecteur flux de
chaleur.

Le second principe de la thermodynamique tradui¢é ¢p vitesse de production
d’entropie doit étre positive :

p's+div{%j >0 (2.4)

En remarquant que :

divl 4 1= divg q.gra;ldT ,
T T T
I'introduction de I'énergie librey dans les expressions du premier et du secondpide la
thermodynamique conduit a I'expression de l'inégalie Clausius-Duhem :

¢! é-p(\p+sT) —_:IL_agrade 0 (2.5)

L’état thermodynamique du matériau est représemi@ément par le potentiel d’énergie libre
dépendant de variables d’état arbitrairement caejsci y=y(¢°,T,V,) . Le flux du potentiel
d’énergie libre peut donc se décomposer comme suit

. _ 0y o Oy -, Oy
=—e+—V +—=T

V=9 " Tov, e TaT (2.6)

En introduisant les relations (2.1) et (2.6) dah®), on obtient une nouvelle expression de

I'inégalité de Clausius-Duhem :

c:¢° +(G-p g\ij : ée-p(s+a—\_:_lj T-p:vka -%a.gradT >0 (2.7)
€ K
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Cette inégalité doit étre vraie quelle que soitthansformation considérée. Si I'on
considére une transformation élastique isothertfie=gradT =0 et T = 0) sans évolution

des variables interned/( =0) alors on obtient :

6=p (2.8)

0¢®

Pour une transformation thermoélastique & temperétomogénesf =0 et gradT=0),
sans variation des variables intern®s € 0), et compte tenu de (2.8) on obtient :

S=-— (2.9)

Les relations (2.8) et (2.9) définissent les lasla thermoélasticité [Lem88]. Le tenseur
des contraintese et I'entropie spécifiques sont donc les forces thermodynamiques

respectivement associées au tenseur des déformatmstiques® et a la température T. Par
analogie, on définit les forces thermodynamiqueso@iées aux variables internes par
I'expression :

0
Vi :PaTW (2.10)
k

A chaque instant, le potentiel thermodynamiquey(e¢®,T,V, ) donne des relations entre

les variables d’étate®,T,V, ) et les variables associéés,sy, ), ce sont les lois d'état. Ce

potentiel suffit donc pour les problemes de thedasi&ité. Pour des phénoménes
irréversibles, I'évolution des variables interné&rivant les transformations irréversibles du
matériau nécessitent des lois complémentaires giviedt €également respecter le second
principe de la thermodynamique. Ces lois compléaimd sont obtenues a partir du potentiel
de dissipation qui peut étre introduit, par exempbe le formalisme des matériaux standard
généralisés.

[1.1.3 Les matériaux standard et standard généraligs

En tenant compte des lois de la thermoélasticit®) @ (2.9), I'expression de l'inégalité
de Clausius-Duhem (2.7) s’écrit sous la forme d’dissipation® positive ou nulle :

9 vl
(D:G:Sr)_paT‘V;vk-?qgradTZO (2.11)
k

Il est possible de décomposer cette dissipatiomlearx parties : la dissipation intrinséque
volumique @, et la dissipation thermique volumiqge; :

) oy .-
d =0:"-p——:V
| pavk K (2.12)
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1-——
O, = -;Q-gradT (2.13)

Le cadre thermodynamique est alors respecté sigélité de Clausius-Duhem est vérifiée, ce
qui revient a considérer que la dissipation esttipesou nulle. Halphen et Nguyen [Hal74],
[Hal75] ont proposé un formalisme rigoureux perangtt de construire des lois de
comportement tout en vérifiant de facon systématidgi second principe. Les auteurs
postulent I'existence d'un potentiel de dissipatiOn qui s’exprime comme une fonction

—

scalaire semi-continue inférieurement des variafies {ép,\'/k,%j et minimale a I'origine.

La dissipation s’exprime alors sous la forme suigan

0Q oQ .. 0Q
D= P +—V, +—
o C v, agT T (2.14)

Les lois complémentaires donnant I'expression dembles conjuguée@y,vk,gradT) sont
obtenues a partir de I'hypothese de dissipativiténale [Mor70] :

== (2.15)

gradT:.a_Q

0q/T

Il est courant d'utiliser le potentiel de dissipatidual deQ : Q" qui s’exprime comme une
fonction scalaire semi-continue inférieurement slagables conjuguéeéa,vk,gradT) et

minimale a 'origine. Ce potentidd™ est défini par la transformée de Legendrede
Q (c, v, gradT) = sup(CD-Q(é:p V, a/T)) (2.16)

Il permet d’obtenir I'évolution des variables d'€par les lois complémentaires suivantes :
o 0Q
Jo
Q"

V= -——
< av,

E/:_ Q"
T dgradT

La premiére loi conduit a la loi de viscoplastciont la sensibilité est gouvernée par

la forme du potentieR”. La deuxiéme loi exprime I'évolution des variableternes tandis
qgue la troisieme loi conduit a I'équation de la leba [Lem88]. Un matériau respectant

(2.17)
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uniquement la premiére loi est dit « standard »méatériau respectant I'ensemble des lois est
dit « standard généralisé » : la régle de normaktélors étendue aux variables internes.

Le formalisme des matériaux standard généraleggsse donc sur I'existence de deux
potentiels :

i) L’énergie librey qui permet d’une part d’obtenir les lois d’étai gant les relations
entre les variables d’état et les forces thermouhjgaes associées et qui définit
d’autre part les variables internes associées hargmenes irréversibles,

i) Le potentiel dual de dissipatid®™ qui définit 'ensemble des phénomeénes dissipatifs
la loi de viscoplasticité et I'évolution des valiebinternes.

La formulation de la loi de comportement nécesd@c de choisir un potentiel de
dissipation satisfaisant les conditions imposées |@dormalisme des matériaux standard
généralisés. Ce choix procure une certaine libetrtdépend des phénomeénes physiques et
donc des variables internes choisies que I'on désalure dans le modele de comportement.

[1.1.4 Application aux lois de comportement élastadscoplastique

Compte tenu de I'hypothese de partition des déitions, la déformation totale
s’exprime comme la somme d'une déformation élastigat d'une déformation
viscoplastique :

ge=g"+eg”

La relation d’élasticité considérée ici comme &imé et isotrope, est obtenue par la loi
de Hooke généralisée par Cauchy qui relie de fdip@aire le tenseur des contraintes au
tenseur des déformations élastiques :

6=C:¢°
avecC, le tenseur classique d’ordre 4 des modules diéiis

La partie viscoplastique des déformations est iiédlirectement a partir du potentiel
de dissipation par la relation (2.17) rappelée ici

(é;Vp = ai
Joc

La forme de la loi de comportement élasto-viscepdae dépend donc principalement
de sa partie viscoplastique. Différentes formeslai® de comportement existent, et leur
spécificité réside essentiellement dans le choiladerme du potentiel de dissipation. Parmi
les lois présentes dans la littérature visant aligxgr la relation entre la vitesse de
déformation et la contrainte appliquée, deux écsdedistinguent principalement :

i) La premiere école s’attache a décrire des exp@sede fluage a contrainte faible : la
vitesse de déformation est généralement une fanpticssance de la contrainte,

i) La deuxieme école s’intéresse plus particulierenamnt fortes contraintes et aux
grandes vitesses de déformation : dans ce casitdase de déformation est une
fonction exponentielle ou hyperbolique de la cantea
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Dans cette partie, une analyse des trois pringptdemes de lois de comportement
présentes dans la littérature est menée. La comparde leur domaine de validité respectif
permet de choisir la forme adéquate pour la cantit du modéle élasto-viscoplastique au
domaine visé (simulation de la mise en forme etrdgh).

Lois viscoplastiques de type puissance

Le modéle viscoplastique unidimensionnel de Nortie la vitesse de déformation a
la contrainte par une loi en puissance :

_ o (2w A
o =2(&")™ (2.18)
ou A et N sont des constantes, tel que :

N :1 etm ___d(lnc)
m d(lnév")

La loi d’'Odqvist est la généralisation de la loé dNorton dans le domaine
tridimensionnel. Le potentiel viscoplastique ddlfe est issue s’écrit :

9\‘ G N+1
Q=—--=
N+1( y j (2.19)

ol o, =J,(0) estla contrainte équivalente de von Mises. Périvation de ce potentiel,

selon la relation (2.17), on obtient la relatiotrere tenseur des déformations viscoplastiques
¢ et le déviateur des contraintes:

N

3(o c

ész_ _€ -
2( ) j . (2.20)

eq
La loi de Norton généralisée comporte des limitaionportantes :

i) Un domaine d’élasticité négligeable : la particoastique de dépend pas de la taille
du domaine d’élasticité,

i) Pas d’écrouissage et donc pas de variables intatféesvant les transformations
internes du matériau,

iii) L’exposant N, dit de Norton, n’est valable, unesffixé, que dans un domaine peu
étendu de contraintes.

Il est possible de compléter la loi d’Odqvist, besup d’auteurs ont contribué a
I'élaboration de variantes de la loi de Norton gahgée. Parmi ces variantes, il est possible
par exemple d’ajouter :

i) unterme d'écrouissage isotrope R,
i) un terme d’écrouissage cinématige
iii) un domaine d’élasticité de taille Yos+R.
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Le potentiel viscoplastique correspondant s’édoitsa:

Q*_&L_@EQ-Y}} (2.21)

TN+l o,

ou <> indique la partie positivd.e tenseur des déformations viscoplastiques gquémoule
est de la forme :

(2.22)

2| o, Oeq

ol o, =J,(6-X) estla contrainte équivalente de von Mises daspéice deviatorique e}
est la taille du domaine initial d’élasticité.

Domaine de validité des lois en puissances et deslexponentielles

Les lois puissances comportent des limitationseoras quant a la modélisation de la
contrainte en fonction de la déformation et saibdité a la vitesse de déformation. Lemaitre
et Chaboche montrent les limitations de telles[lo&sn88] :

i) Le domaine de vitesse de déformation est comptie eif® s* et 10° s* environ.
Pour des vitesses trés faibles (inférieures & &), il faut prendre en compte
I’évolution possible de I'exposant N en fonctionldecontrainte ce qui peut étre résolu
en ajoutant un terme exponentiel,

i) Le domaine de déformation dépend des essais squdiss l'identification a été
effectuée. Il est en général compris entré 0 10° et peut étre étendu grace a un
terme d’écrouissage linéaire.

Les lois puissances peuvent étre améliorées padjohction de termes correctifs
(terme linéaire, terme exponentiel etc.) ce quirespond malheureusement a alourdir la
modélisation par I'ajout de nouveaux parametred taut identifier.

Pour des contraintes élevées, la vitesse de défiormeoit tres vite en fonction de la
contrainte et la loi puissance ne parvient plugerice correctement I'évolution des courbes
expérimentales. Dans ce domaine de contraintese&devies lois de type exponentiel
s’ajustent bien a I'évolution de la contrainte emndtion de la vitesse de déformation.
Malheureusement, pour de faibles contraintes,as®kponentielles ne sont plus valables.

Afin de décrire correctement I'écoulement plastiqi la sensibilité de la contrainte
d’écoulement a la vitesse de déformation, il comvide se baser sur les résultats de
nombreuses expériences [Poi76], [Bou97], [Rus®isP7]. Celles-ci montrent que :

i) pour de trés faibles vitesses de déformatiéff { 0), I'écoulement plastique est
newtonien £ Oc),

i) pour des vitesses de déformation faiblé§®6" <¢"*<107°s™), les lois puissances
décrivent de fagon satisfaisante cette sensibilite,
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iii) pour des vitesses de déformation plus grandegnisitslité est mieux décrite par une
loi exponentielle,

iv) la contrainte d’écoulement observe une saturatiersa sensibilité a la vitesse de
déformation lorsque celle-ci augmente.

L’ensemble de ces observations peut étre résumba pig. 2.1 La figure permet de
comprendre la raison pour laquelle I'on retrouvassiquement dans la littérature un grand
nombre de lois viscoplastiques dont la forme estlanen puissance ou une loi exponentielle.
Chacune opérant dans un domaine de déformatiodpnmaine de vitesses de déformation et
un domaine de contraintes différents. Certaines degroupent un terme en puissance et un
terme exponentiel permettant ainsi d’étendre leumaine de validité. Malheureusement, ces
lois nécessitent un ensemble de parametres afidemtius important dont la signification
physique n’est pas toujours évidente.

A

-V
In slf
<4— Saturation

Zone| 1

> Ino,,

VP~ . ~ N VP
& =0y, &P =gl &Y = exp(po,,)

Fig. 2.1 —Représentation schématique de la sensibilité dedamtrainte
a la vitesse de déformation en traction uniaxiale.

La détermination d'une loi de comportement doitnaofaire face a wun
compromis entre :

i) le nombre de parameétres a identifier du modéledqitiétre le plus faible possible et
dont I'identification doit étre la plus aisée pdisi

i) la pertinence du modele a reproduire les résuttgp@rimentaux dans un domaine de
validité le plus étendu possible.

Lois en sinus hyperbolique

Afin de couvrir 'ensemble du domaine des contesnpour des résultats en fluage,
différents auteurs [Wee57], [Gar63], [Bar65], [S8I6[Jon69] ont proposé des relations
empiriques en sinus hyperbolique reliant la vitedsedéformation:”™ a la contraintes.
Parmi ces auteurs, Sellars et Tegart [Sel66] oapgsé une relation qui non seulement
couvre un large domaine en contraintes mais égafeamelarge domaine en température :
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¢ = A(sinhao)" exp('%-l-) (2.23)

ou A, o et n sont des constantes indépendantes de la ratomgé Q étant I'énergie
d’activation.

On rappelle I'expression du sinus hyperboliqugsogt développement limité de Taylor
au voisinage de zéro :

, exp( x) -exgd -

sinh( ) = P(X 5 1) (2.24)
_ x* x> x’

sinh(X)|,—, = x+§ +a +? +.. (2.25)

Ce type de loi en sinus hyperbolique peut étrelité&dune loi en puissance pour de
faibles contraintes et a une loi exponentielle pitres fortes contraintes, ce qui de ce fait
lui confere une validité plus générale. En effetumpde faibles contraintes, compte tenu des
relations (2.24) et (2.25), I'équation (2.23) egtiigalente a une loi en puissance :

¢=A'(ao)" exp('%T) = K, xo" (2.26)

avec K constante.

Pour de fortes contraintes, compte tenu de (2/2fuation (2.23) est équivalente a
une loi exponentielle :

¢ = A"exp(Bo) exp(_%T) = K, x exp(c) (2.27)

avec K constante.

La loi en sinus hyperbolique décrit donc bien agoh asymptotique la sensibilité de la
contrainte a la vitesse de déformation schémasisetaFig. 2.1 A savoir :

i) un écoulement newtonien pour les plus faiblesregrtes,
i) un comportement linéaire pour les faibles contesirfloi puissance),
iii) un comportement saturant exponentiel pour leg$arontraintes (loi exponentielle).

Elle permet d’obtenir ainsi un comportement physigent acceptable sur un large
domaine de contraintes ce que ne permettent péssdes lois en puissance (échec pour les
fortes contraintes) et les lois exponentielles €éqbour les faibles contraintes).

Par rapport a des lois mixtes faisant intervenia #is une partie puissance et une
partie exponentielle, la loi en sinus hyperboligoenporte moins de paramétres. Langkaiis
al. [Lan99] ont montré que nombre de modeles de compant viscoplastique (lois
puissance, lois exponentielles, lois en sinus yglEue) pouvaient étre dérivés de I'équation
exponentielle saturante générale proposée pareBah [Sah69]. Les auteurs comparent la
modélisation de comportement de quatre alliagesM@dSi a partir de cing modéles
différents :

29



i) les quatre premiers modeéles sont des variantegglgation générale saturante dont la
sensibilité a la vitesse de déformation est derdaé puissance, exponentielle ou sinus
hyperbolique,

i) le cinquiéme modele est une loi en sinus hyperbeliq

Les auteurs concluent que le modeéle le plus félera la modélisation est celui en
sinus hyperbolique compte tenu de la qualité dketitification, de la complexité du modéle
et des valeurs des parameétres d’identificationralstest ce, malgré une précision moindre vis-
a-vis de lois plus complexes a nombre de paramplissmportant.

Afin de décrire le comportement élasto-viscoptasti des aciers multiphasés sur un
large domaine de contraintes et de vitesses derrdéfion pour I'application visée
(simulation de la mise en forme et du crash), lanto de loi élasto-viscoplastique retenue
dans le cadre de ce travail de these est une |dirars hyperbolique. Celle-ci présente
I'avantage d’un large domaine de validité pour ombre réduit de parametres auxquels il est
toutefois possible de donner un sens physique.

1.2 JUSTIFICATIONS PHYSIQUES DE LA LOI DE COMPORTE MENT CHOISIE

Dans cette partie, nous justifions le choix déotane de la loi en sinus hyperbolique a
partir de mécanismes physiques responsables addarthtion viscoplastique. La description
de I'activation thermique de ces mécanismes awetsagiu systéme thermodynamique permet
de préciser la loi d’écoulement et d’introduire utetlement les effets de vitesses dans le
comportement.

[1.2.1 Déformation plastique et mouvement des distations

D’un point de vue général, tous materiaux confandiest possible de regrouper sous
le terme de « déformations inélastiques » I'ensendiels déformations permanentes, c'est-a-
dire 'ensemble des déformations qui peuvent stdsslersque la sollicitation devient nulle
(Fig. 2.2. La déformation inélastique s'oppose ainsi adéodnation élastique qui elle est
réversible : lorsque la sollicitation est stoppée, matériau élastique retrouve ['état initial
gu’il avait avant sollicitation. Le matériau plagie, lui, a changé d’état. La notion
d’inélasticité est donc intimement liee a la notidirréversibilité. A I'échelle de la
microstructure, cette irréversibilité se traduitr pme transformation permanente de la
microstructure.

Pour les matériaux métalliques polycristallins gous intéressent dans le cadre de
cette étude sur les aciers multiphasés, la plastest, dans la plupart des cas et a basses
températures, associée au mouvement des dislogatimus exclurons de notre étude des
mécanismes plus particuliers comme le maclage er@ux aciers TWIP ou encore la
transformation de phase présente dans les aciel®. TRous nous intéresserons ici
exclusivement au cas le plus général, c’est-a-dile mouvement des dislocations par
glissement sur les plans cristallographiques.
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Fig. 2.2 —Transformation réversible puis irréversible de laianostructure
lors d’'une déformation élastoplastique.

Sans vouloir rentrer dans le détail de la thédds dislocations qui sort du cadre de
notre étude, il est toutefois nécessaire de rappalguelques notions sur les dislocations et
les mécanismes rentrant en jeu dans la déformatastique afin de mieux comprendre les
choix de modélisation du comportement plastiqueiscoplastique présentés par la suite.

Dislocations : origines, définitions et propriétés

A l'aide d’'un microscope, la visualisation d’'un assle traction sur un monocristal
montre, une fois le régime plastique établi, I'ajian de marches a sa surfadéq( 2.3.
Une « marche » est en fait le résultat visiblewefase d’'un décalage dans le réseau cristallin.

Les premiers modéles tenterent d’expliquer lesegade glissement a la surface des
matériaux déformés par le glissement rigide de Slogstallins via des plans atomiques
denses. Or les calculs montrérent trés vite quendrainte nécessaire pour cisailler de fagon
rigide un cristal sans défauts, c'est-a-dire colipasemble des liaisons du plan atomique,
déplacer les blocs puis pour les recoller enséitait 1G a 1¢ fois supérieure a la limite
d’élasticité. Dans les années 1930, Polanyi, TagtoDrowan proposérent alors I'existence
d’'un mécanisme facilitant un tel mouvement du résea glissement ne s’effectue pas de
facon rigide mais se propage a l'aide de défamsalres du réseau : les dislocations. Le
déplacement d’'un bloc cristallin via un plan aton@dacilité par une dislocation est souvent
illustré par le déplacement d’'un tapis reposantlsusol facilité par la propagation d’'une
bosse Fig. 2.4. En effet, du fait du frottement, il est plus ifacde créer une bosse a
I'extrémité d’un tapis et la propager que de vaul@iner le tapis directement.
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(a) Essai de traction et apparition (b) Micrographie M.E.B. d’'un monocristal de
de lignes de glissement a la Cadmium déformé par glissement des
surface de I'éprouvette. dislocations selon les plans (100). Mise en

évidence des marches créées a sa surface.
©DolTPoMS, University of Cambridge [Cam09].

Fig. 2.3 —Mise en évidence de marches a la surface d’'un monstal
soumis a une traction uniaxiale.

Puisque le déplacement d'un tapis est facilité lpapropagation de bosses, il est
possible de dire, dans un méme esprit, que la méfoon plastique est donc facilitée par la
propagation de défauts cristallins linéaires : diéslocations. L’invention du microscope
électronique permit plus tardivement de confirmemplésence de ces défauts linéaires du
réseau qui se révelent étre capitaux dans la cérapséon des mécanismes de la déformation
plastique des métaux.

fon
()~

Fig. 2.4 —Déplacement schématique d’un tapis au sol facilpgér création et la
propagation d’'une bosse.

Le déplacement élémentaire d’'un bloc cristallini gorrespond a une distance
interatomique sur le plan de glissemdrig( 2.3 n’est donc pas le résultat de la translation
rigide de blocs cristallins de part et d’autre danpde glissement mais résulte bien du
déplacement progressif d’'un bloc facilité par lagagation d’une dislocatiofrig. 2.59.

Une dislocation est définie géométriquement par sesteur de Burgersb. Celui-ci
caractérise I'amplitude et la direction du déplaeemSelon I'angle créé entre le vecteur de
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Burgers et le vectewd tangent a la ligne de dislocation, plusieurs apnfitions atomiques
existent Fig. 2.5b). On parle de configuration vis, si le vecteurBRlggers est tangent a la
ligne de dislocation et de configuration coin dili est perpendiculaire. Pour les cas
intermédiaires, on parle de configuration mixte. @otera qu'une dislocation vis peut
également changer de plan de glissement (glissemiéwe). La Fig. 2.5c montre la
configuration locale des atomes dans le cas d'uslecdtion coin. La dislocation perturbe
localement 'agencement atomique du réseau. Lesesoproches de la dislocation se
retrouvent dans une position Iégerement différeetéeur configuration et exercent une force
de rappel. Cette distorsion du réseau augmentertyén interne d’un volume proche autour
de la ligne. On parle alors de champ de contraicri&s autour de la dislocation.

Ligne de dislocation Plan de glissement

) :\'
| ! S
h | [N
~
N I N S X N U NG Y I I NG N Ao -l S
~ n ~ = N N
~ — ~ SO N

N ~ N S

~ ~ ~ ~ ~
~ ~ ~
N ~ N N
~ ~

A

s
b LP»
(a) Déplacement d’'un bloc cristallin sur un plan desggément

Plan de glissement

_____ & mixte
Y
I's COi”\\\ gty @ Plan de glissement
N
Ligne
de dislocation
(b) Configurations vis, coin et (c) Configuration atomique du glissement
mixte d'une ligne de dislocation. au point A (configuration coin).

Fig. 2.5 —Déplacement élémentaire d’'un bloc cristallin sur yslan de glissement
facilité par la propagation d’une ligne de dislodan.

Nous avons vu dans un cas extrémement simple comblaepropagation d'une
dislocation facilitait le cisaillement d’'un cristdDans les alliages métalliques polycristallins,
la densité des dislocations est considérable 'odaré de 16°m™? pour un métal bien recuit &
10" m? pour certains polycristaux. La déformation plasticdes alliages résulte donc du
mouvement complexe d’un ensemble de dislocatiens)duvement de chacune pouvant étre
impacté par les forces du réseau et/ou par la mrésé'autres défauts. Ce mouvement peut
s’effectuer suivant deux modes :

i)  Un mode conservatif : le mouvement par glissement’est le mode que nous avons

décrit jusqu’a présent (analogie du tapis). Il aé pratiqguement pas intervenir le
déplacement des atomes du cristal (ceux-ci sordrimfrs a la distance inter-
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atomique). La déformation par glissement des digions s’effectue a volume
constant sans augmentation de la matiere, c’esgjpoilil est dit conservatif.

i) Un mode non conservatif : le mouvement par montéeC’est le mouvement d’'une
ligne de dislocation hors de son plan de glissen@atmode implique un transport de
matiere : des lacunes et/ou des interstitiels sonsommeés et émis. C’est pourquoi il
est dit non-conservatif. Ce mode de mouvement fffnstbn est actif a hautes
températures, c’est-a-dire pour des températuresupéerieures a 0,3 fois la
température de fusion.T

A basses températures, le mécanisme prépondérspansable de la déformation
plastique est donc le mouvement des dislocationglmsement. C’est dans ce cadre précis
qgue le modele est constitué. La diffusion et legport de matiére seront donc considérés
comme inexistants par la suite.

Loi d’Orowan

La déformation plastique est intimement liée aangformations permanentes de la
microstructure et donc au mouvement des dislocaiti@ans les années 1930, Orowan
suggere une relation entre vitesse de déformatianrescopique et vitesse moyenne des
dislocations.

Considérons un cristal de hauteur h et de large@ntierement cisaillé par une

dislocation i de vecteur de Burgets (Fig. 2.6. L'amplitude de déformationy de ce
cisaillement est immédiate :
[F

Y= (2.28)

————

1 7
I

Fig. 2.6 —Schéma d’un monocristal cisaillé de part et d’autpar le glissement d’une
dislocation coin, d’apres [Vig07].
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Si la dislocation i parcourt seulement une distadcalors I'amplitude de déformation est
proportionnelle a la distance balayégXg. 2.79 et s’écrit :

Bl x,
L

v="p (2.29)

Si maintenant le cristal est traversé par N daioos qui chacune parcourt une
distance X alors 'amplitude de déformation du cristal egalé a la somme des amplitudes
de déformationy, engendrées par le mouvement de chaque dislogdfan 2.70).
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En considéran(Xi> comme la distance moyenne parcourue par chaquecdisin et

en introduisant la profondeur P du cristal, il psssible de faire apparaitre la densité de
dislocations mobilep,, , longueur totale de ligne de dislocation dansigtal en m/m

V=2 =X uxT u% Eu% (X)) (2.30)
y S il
|JV ................... L — ]_
— <
£ ¢
(a) (b)

Fig. 2.7 —Géomeétrie d’un cristal cisaillé partiellement parme seule dislocation (a) ou
par plusieurs dislocations (b), d’aprés [Vig07].

La dérivée temporelle de cette relation fait apfiee deux termes :

m d<Xl>
it +pmbT (2.31)

—_ = <X|>b
dt

En négligeant le cas ou la production de dislooatiest du premier ordre (exemple
des crochets de traction dus a une production ecteudislocations), on considére que la

vitesse de déformation est contrblée par la prdapagales dislocations. Cela revient a
négliger le premier terme devant le second :

dy o pd(X)

it =pmb ot (2.32)

En faisant apparaitre la vitesse moyenne v desadistms, nous obtenons la loi d’'Orowan :
Vo =PmbV (2.33)

Le calcul géométrique précédent ([Poi76], [Vig0Zlppose que le déplacement des
dislocations s’effectue par glissement. Poirier trenque si I'on considére que le
déplacement des dislocations se fait par montéealeul aboutit a la méme loi. La loi
d’Orowan s’applique donc quel que soit le mode deivement envisagé.

En dépit des approximations, la loi d’Orowan seelé étre d’'une importance
fondamentale puisqu’elle permet de relier la vitkeds déformation plastiqug, directement

a des paramétres microstructuraux comme la dengjtéet la vitesse moyenne v des
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dislocations mobiles. Ces deux parametres (vitessdensité) caractérisent la déformation

plastique macroscopique. Nous verrons dans leggoiaes suivants que chacun des deux

parametres contribue de maniére différente damtielisation de la déformation plastique.
Précisons que la déformation plastique macroscepygapparaissant dans la formule

d’Orowan (2.30) est la déformation projetée ou Igsdresolved shear strain) dans le plan de
glissement de la dislocation de vecteur de Burgef3n lui associe une contrainte projetée ou
résolue t. Les observations d'échantillons déformés montrgmé¢ les glissements des
dislocations s’effectuent préférentiellement seldes systemes de glissement. Chaque
systéme de glissement « g » se compose d'un plabuee direction de glissement. Ces
derniers appartiennent généralement aux plansxadieactions de plus forte densité atomique
existants dans le réseau cristallin concerné.

Les grandeurs propres a chaque systeme de glissgraevent étre déterminées a
partir des grandeurs macroscopiques. [Eig. 2.8 représente le cas particulier d'un
monocristal sollicité par une force F en tractiam la normale au plan de glissement, la
direction de glissement et I'axe de sollicitatiamiscoplanaires.

Mormale au plan
de glissement F

Direction de
glissement

Plan da
glissement

Fig. 2.8 -Détermination du coefficient de Schmid dans le cparticulier d’'un monocristal
sollicité en traction [Vig07].

Dans ces conditions, les relations géométriquesivdéd la projection sur le systeme
considéreé sont simples et s’écrivent :

(2.34)

y = Al = Al/cosMIcosp = e/(cos\.cosp)

projeté! l projetée

{r = F ojetce! Sprojerce = FCOB/(S/CO®) = 5(cosicosp)
Le terme(cos.cosp) appelé « facteur de Schmid » traduit I'orientatiionchargement
en fonction de la normale au plan de glissemededa direction de glissement au travers de
deux angles o et A. Pour chaque systeme de glissement, il est pesséctalculer le facteur
de Schmid qui lui est associé. Ce sont les syst@mestdant les facteurs de Schmid les plus
élevés qui sont activés en premier. L'exemple tittupar laFig. 2.8 est un cas particulier du
cadre plus général de la plasticité cristallinepdimet de se figurer aisément les relations

existantes entre contrainte et déformation macpiqoes et entre cission résolue et
déformation sur un plan de glissement. Plus géedyamt, c'est la partie symétrique du
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tenseur de SchmiR, définie a partir de 'ensemble des directionsest plans de glissement,
qui définie ces relations :

P=LRI"
¢ (2.35)
9= R;o;

ou ¢ est le tenseur des taux de déformations viscagleest, 6 le champ des contraintes
macroscopiquesy® et 1° le taux de déformation en cisaillement et la oissiésolue du
systeme de glissement « g » considéré.

Dans le cas de matériaux meétalliques polycrisiglli’introduction du facteur de
Taylor M permet de relier la contrainte macroscapi@ a une contrainte moyenn(er}

projetée selon I'ensemble des systemes de glissgrossibles [Tay38], [Koc70] :

6 = M(1) (2.36)

Ce facteur de proportionnalité dépend du type deané cristallin pour un matériau isotrope et
eventuellement de l'orientation moyenne des gra8id.on introduit le facteur de Taylor,
I'équation d’Orowan pour un matériau isotrope, séagure fortement marquée, s'écrira
donc :

&% = M(7,)=Mp bv (2.37)
ou £ est la vitesse de déformation viscoplastique edente.

[1.2.2 Formalisme de l'activation thermique

Les résultats expérimentaux indiquent clairemeurg gi I'on réalise des essais de
traction a différentes températures T et a difftagrvitesses de déformatian données, la
limite d’élasticités, diminue lorsque la température augmente jusqtédnalre un palier.

A
Go

)

T
A

Fig. 2.9— Evolution schématique de la limite d’élasticité danction de la température et
de la vitesse de déformation, d’aprés [Ber01].
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Il a été constaté egalement que la températurguella est atteint ce palier évolue avec la
vitesse de déformation : plus la vitesse de défooma est élevée, plus la température a
laquelle est atteint le palier est élevEwg(2.9)

L’ensemble de ces résultats expérimentaux reffigffiet de I'activation thermique sur
le franchissement des obstacles par les dislocatiociest le formalisme de I'activation
thermique. Sans vouloir rentrer dans le détail@@&cmalisme expliqué de facon tres précise
dans plusieurs ouvrages (comme par exemple [Poif ®lus récemment [Cai03]), nous nous
efforcons ici de résumer les grandes lignes néressala compréhension de la forme de loi
de comportement choisie.

Contrainte interne et contrainte effective

La déformation plastique est gouvernée par le ram@nt des dislocations. Selon le
formalisme de I'activation thermique, les processesponsables de ce mouvement peuvent
toujours étre expliqués par le franchissement daathss par des segments de dislocations
sous l'effet d’une contrainte effective assistéaon thermiquement.

En dessous d'une contrainte seujl, la réponse a une sollicitation se fait sans
modification permanente de la microstructure. Lat@onte seuils, est une contrainte

interne représentant 'ensemble des contraintesguke portée variant en dues aux défauts
r

du réseau (les autres dislocations). Elle fluctpatialement avec une longueur d’onde si
grande (dimension de la microstructure) que le ghae contraintes internes considéré ne
peut pas étre franchi par les seules fluctuatibeentiques. Pour qu’une dislocation puisse se
déplacer dans le réseau entre les obstaclest ifjfeula contraintes appliquée soit au moins
supérieure a la contrainte interne moyemnegésistant au mouvement. 8i o,, il N’y a pas

de mouvement de dislocation.

On appelle contrainte effectiveé =c-o,, la contrainte efficace c'est-a-dire la
contrainte positive qui permet de mettre en mouvente dislocation. Supposons qu’une
dislocation se déplace entre les obstactes) (0) jusqu’a trouver une position stable contre
un obstacle qui exerce également en retour suslacdtion un champ de contraintes a courte
portée o..,. En termes d'énergie, il est alors possible de djue lorsqu’une ligne de
dislocation rencontre un obstacle (précipité, joiatgrain etc.), celui-ci constitue une barriere
énergétique qui entrave son mouvement. Cette bardé&nergie ne peut étre franchie
gu’'avec l'aide d’'une contrainte « effective » etfBune agitation thermique. Il est pratique de
se représenter une telle situation sur un diagraforoe-distanceKig. 2.10.

Le diagramme représente en ordonnée la force femds par un segment de
dislocation de longueur | et en abscisse la distdralayée par le segment. L'obstacle est
représenté par une colline de hautéws ,, b étant la norme du vecteur déplacement de
Burgers. L’'aire comprise sous la colline représégteergie totale que doit fournir le segment
de dislocation pour franchir I'obstacle.

En fonction de la température, deux cas limiteg acconsidérer :

i) Si la température est nulle, alors la colline natp#re franchie que si la contrainte

appliquée est égale @ =0, +0,, Ce qui équivaut a une contrainte effective

supérieure ou égale au champ de contraintes gpaétébstacle s >o

obst*
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i) Si la température est grande telle que I'agitatioermique suffise a fournir une
énergie égale a I'aire comprise sous la collinefsaline contrainte appliquée= o,
suffit et la colline générée par I'obstacle n’esiptus.

Dislocation en position

Force ,
A stable contre I'obstacle Energie fournie par

I'activation thermique :
AGy-c'V

Energie fournie par la
contrainte effective :

oV

> Distance

Fig. 2.10 —Diagramme force-distance
pour le franchissement thermoactivé d’un obstacle.

Nous nous intéressons ici au cas intermédiaiest-a-dire au cas ou la contrainte est
activée thermiqguement. Dans ce cas, I'énergiedatalfranchissement est alors la somme de
deux contributions :

i) Le travail fourni par la contrainte effective sur le volume d’activatiolv”,

i) L'énergie fournie par activation thermiqueAG,-c V' . AG, représente laire
comprise sous la colline c'est-a-dire I'énergieoartir pour franchir I'obstacle a
contrainte nulle.

[l faut tenir compte du fait que le diagramme &odistance de I&ig. 2.10est un
diagramme figé pour une vitesse de déformatiomettampérature données. Ce diagramme
figé représente le franchissement d’'un type d’afbstqui lui est un processus dynamique. En
nous focalisant sur un seul type d’obstacle et deac un seul type de processus, le
formalisme introduit ici nous permet de modélises actions combinées de la contraiate
et de la température T sur la vitesse moyenne tscdtions et donc sur la vitesse de
déformation plastique.

Modélisation en vitesse

Nous avons vu que la vitesse de déformation plastdépendait a la fois de la densité
des dislocations mobiles mais aussi de leur vitessgenne. Dans le cadre de cette
modélisation, c’est le comportement individuel maigyenné des dislocations qui est pris en
compte. On considéere qu'il existe toujours une dénsonstante de dislocations mobiles
pendant la variation de déformatiadxe du solide auquel on s’intéresse. On néglige dams d
ce modéele, les cas ou les densités de dislocatmmsnt tres rapidement avec le temps. Les
crochets de traction, propres aux avalanches decdi®ns, sont donc purement et
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simplement négligés. Dans la loi d’'Orowan (2.3@)yitesse des dislocations est une vitesse
moyenne de déplacement, dans le sens ou c’estsembie de déformations élémentaires qui
est considéré. Cette vitesse moyenne dépend dégaeihce de franchissement des obstacles
microstructuraux par les dislocations, processusanyque thermiqguement activé et assisté
par la contrainte effective.

Intéressons nous donc au mouvement d'un segmentdidl®cation et plus
particulierement a l'arrivée d’'un segment de diatmmn sur des obstacles microstructuraux.
La Fig. 2.11illustre une telle situation : un segment de digton se déplace librement vers
une série d’obstacles microstructuraux espacésdiistance LKig. 2.119. Ce segment de
dislocation se retrouve alors « épinglé » paplestacles et voit donc son mouvement entravé
(Fig. 2.11B. LaFig. 2.11cillustre le franchissement de I'obstacle centrallpgartie centrale
du segment de dislocation. Celle-ci balaye une & rdors du franchissement, puis
éventuellement une aire B avant de rencontrer uveimbstacleKig. 2.119.

[
>
o
>
L
(@) (b) (©) (d)

Fig. 2.11 —Franchissement d'un obstacle par un segment de disdtion.

(@) : Segment de dislocation se déplacant librerrent une série d’obstacles microstructuraux. (b) :
Segment de dislocation « épinglé » par les obstachicrostructuraux. (c): Franchissement de
I'obstacle central par le segment de dislocatiod) :(La partie centrale du segment, apres avoir
franchi I'obstacle central (aire A en grisé), septice librement vers un second obstacle centraé(ai
B hachurée).

Le schéma de I&ig. 2.11illustre la situation ou la dislocation, une foisbistacle
franchi, glisse rapidement vers un nouvel obstadlelle se bloque. En d’autres termes, on
néglige la probabilité de sauts retour, la disloras’éloignant tres rapidement de I'obstacle
franchi. Considérer la probabilité de sauts retdarde sens que dans deux cas [Poi76] :

i) L'obstacle est lié a la dislocation empéchant eelllde glisser de plus d’'une distance
interatomique. Le segment de dislocation ne seadépplus librement entre les
obstacles : une fois I'obstacle franchi, le segnmendislocation rencontre un nouvel
obstacle, une nouvelle barriére d’énergie a trarefSe cas correspond par exemple a
la situation ou le glissement de la dislocatiorifstdue par double décrochements sur
les parties vis de la dislocation (voir plus loin).
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i) Le libre parcours des dislocations entre obstaelsts comparable a la distance
parcourue durant le franchissement, c'est-a-dirofene b du vecteur déplacement de
Burgers.

Dans ces conditions, l'aire B a considérer dansélguencd-ig. 2.11 est nulle. La vitesse
moyenne du segment équivaut alors a l'aire A patmulivisée par la distance moyenne L
entre deux obstacles et le temps t nécessairaachissement de I'obstacle. Le temps de vol
tvor entre deux obstacles étant négligeable devanern®g d’attente agente N€CESSAIre au
franchissement, la vitesse moyenne v du segmentislecation revient a considérer
seulement la vitesse de franchissement de I'olestd’écrit :

Al A
V———=—v,
L taueme L
A=Lb est I'aire parcourue par le segment de dislocatiars du franchissementde
I'obstacle.
vy est la fréquence de franchissement de 'obstatst-a-dire le nombre de fois

par seconde que le segment de dislocation reaiggsser I'obstacle.

La fréquence de franchissemeunt s’écrit comme le produit entre la frequence dita
V.aque €1 12 probabilité de franchissement B, = v x P.

La probabilité P de franchir un obstacle microduted dans la direction de la contrainte de
cisaillement s’exprime comme la probabilité P d'émenement élémentaire d’activation

thermiqueAG =AG, -6 V' . Une telle loi de probabilité s'écrit :

AG,-6'V
P= ex{ Ok—Tj (2.38)

attaque

ou AG, et V' sont respectivement I'énergie et le volume d'atton du processus, T est la
température en Kelvin et k la constante de Boltaman

Le mouvement des dislocations est controlé palguence d'attaque,,,,,. des dislocations
et par leur probabilité Jpr de franchir I'obstacle dans le sens de solli@tatt la probabilité
Pretourde le franchir dans le sens inverse [Poi76] :

Vattaque= v Debygp aller P retou) (239)

_ AG,-G'V' AG,+3 V
Vattaque~ V Deby exp _T - ex —T (240)

oU v, est la fréquence de Debye : fréquence de vibratiomique.

41



Le temps de vol entre deux obstacles est consa#néne négligeable par rapport au temps
de franchissement des obstacles [Ver98], [AIIOSAII09]. La vitesse v s’exprime
alors comme :

_A _Lb _ AG,-c'V AG,+c V
v _rvf _Tvattaque_ bv Debys EXP T — ex T (2.41)

ou b est la norme du vecteur de Burgers.

La relation d’Orowan lie la vitesse de déformatiascoplastique équivalente a la vitesse
moyenne de mouvement des dislocations :

£eq=Mp oV (2.42)
ou p,, estla densité moyenne des dislocations mobiles.

En utilisant la relatiori2.41) la relation d’Orowan aboutit a une loi en sinypdrbolique :

v AG A
8e2:2|\/|p meV Debygxp( kToj Sln}{ KT J (243)

ou M est le facteur de Taylop,, la densité de dislocations mobiles,,, . la fréequence de

Debye, b la norme du vecteur de Burgers;, I'énergie d’activation,V' le volume
d’activation, k la constante de Boltzmann et T fapgérature en Kelvin.

La forme de la loi de comportement en sinus Hygléque tient donc au fait que I'on
ait considéré la probabilité de saut retour du sagrde dislocation. Si une telle probabilité
avait été négligée, le calcul aurait mené de faib@ loi de forme exponentielle avec une aire
parcourue différente. Négliger la probabilité dets@tour revient a dire que le segment de
dislocation s’éloigne trés vite, une fois I'obstadtanchi, annihilant de fait la probabilité du
saut retour. Ceci est vrai pour de fortes contesintniqguement, c’est pourquoi les lois de
comportement exponentielles ne peuvent s’appliquerun domaine large de contraintes.
Dans le modele choisi pour notre étude, pour deegorcontraintes, la loi en sinus
hyperbolique produit les mémes effets qu'une loi tgpe exponentielle (cf. chapitres
précédents). La prise en compte de la probabiétéalit retour permet donc d’expliquer les
comportements asymptotiques mis en évidence pagésestats expérimentaux sur une large
gamme de contraintes et de vitesses de déformati@noi de comportement en sinus
hyperbolique a été choisie sur la base physique@sanismes microstructuraux contrastant
avec des lois classiques (lois puissance par exgraglauvre signification physique.

[1.2.3 Couplage entre contrainte interne et contramte effective

L'introduction de la contrainte effective dans Igrssion de la contrainte
d’écoulement (ce qui revient a particulariser lai jde variables détat du systéme
thermodynamique) permet d’aboutir naturellemera ddscription des effets de vitesses et de
température propres au comportement visqueux. Dmasx sont a distinguer suivant la
cristallographie du matériau a considérer.
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Pour les matériaux cubiques a faces centrées (QE@puissage est principalement
dépendant de 'augmentation des obstacles de éa der dislocations a I'intérieur des grains.
De nombreux travaux sur différents matériaux mantrgue la contrainte d’écoulement
dépend de la racine carrée de la densité des diilos : c’est le modéle de Taylor [Tay34],
[Tay38]. La contrainte d’écoulememt... peut donc étre vue comme la contrainte nécessaire

au mouvement des dislocations mobiles pour franchénsemble des obstacles
microstructuraux. Etant donné les différentes lengs d’'ondes des champs de contraintes
générés, on considere que les contributions deobstacles s’additionnent dans le cas de
matériaux CFC :

Gcrc= 0 0 +0,

* 5, représente la contribution des contraintes déidricet des €léments en solution

solide. Méme si elle dépend de la température,nédist pas activée thermiquement
et dépend de la fraction volumique et de la taile éléments en solution solide.

o, est la contrainte interne qui géne le mouvementdddscations. Elle est égale a la

somme des contraintes a longue portée induitelpaicrostructure qui s’opposent
au mouvement des dislocations. Elle dépend dernpédeature au travers de la
dépendance du module élastique a la température.

« ¢ est la contrainte effective requise permettantdisbocations mobiles de surmonter
les obstacles locaux a l'aide des fluctuations ntiigues. Elle est fortement
dépendante de la température (agitation thermigaedépend de la vitesse de
déformation (fréquence de franchissement des dbsjac

Dans le cas de matériaux cubiques centrés (CQ@opn&rainte d’écoulement dépend
également des trois mémes contributions mais rpkst considérée comme la simple
somme de celles-ci. Le glissement des dislocatienss le cas de matériaux CC est
beaucoup plus difficile en raison d’importantes tcaintes de friction de réseau appelées
contraintes de Peierls. Contrairement aux matéria®e, la forme a I'équilibre d’'une ligne
de dislocation épinglée par un défaut n'est plasptgment un arc de cercle : les parties
« coin » se déplacent beaucoup plus rapidementegygarties « vis » et le mouvement des
dislocations se fait par nucléation et propagatiemoubles décrochements sur les partie vis
de la ligne Fig. 2.12. Le glissement des dislocations se retrouve aal filirectement
impacté par une succession de doubles décrochetadatg) des parties vis.

La probabilité de nucléation d’un double décrocaetrest proportionnelle au nombre
de sites de nucléation et donc a la longueur Laddéighe de dislocation [Lou79]. Le
glissement des dislocations est donc non seulerttearmiquement activé (contrainte

effective ' ) mais dépend également de la longueur entre Isdbs (contrainte interne
c,). Par conséquent, pour les matériaux cubiquesé&srmn peut considérer qu'a basses
températures, la contrainte d’écoulement se caisetpar I'existence d’'un couplage entre
la contrainte interne, et la contrainte effective :

Cec=0o + N6 .,0)
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%

Défaut
(dislocation « forét »)

Mouvement . Position Position
des parties Expansion initiale finale
f\ coin
Partie vis *

Double
décrochement|

Partie mixte

(@) (b) (c) (d)

Fig. 2.12 —Description schématique du glissement sur les pastivis des dislocations pour
les matériaux cubiques centrés, d’aprés [Rau94].

(a) Configuration initiale : la ligne de dislocatioest épinglée par deux défauts
et s’arcboute sous I'effet de la contrainte appkeu (b) Création du double
décrochement dans la partie vis. (c) Expansion dulde décrochement da au
déplacement rapide des parties coins. (d) Posifiaale a la fin du processus.

En se basant sur des considérations énergétiqumsshRexplicite par un calcul la
fonction de couplageh(s',,) qui lie la contrainte internes, et la contrainte effective

o [Rau93]. En utilisant ce formalisme, la contraidi&coulement s’écrit :

G =0, + % + %\/(0* )2 +4(c;)" (2.44)

En se basant sur la relation d’Orowan, ou la vitetes dislocations est déterminée par la
fréquence de franchissement des obstacles, Adtaah [AlIO5, All09] couplent le formalisme
de Rauch a une loi en sinus hyperbolique, proposémis une loi de comportement
originale pour les matériaux cubiques centrés :

VD 2 'AG . G*V*
Ea=2MpP V 4ep, ex;{ kTO sin T

. (2.45)

Cette loi, développée initialement pour des chamygeimonotones, a été validée dans le
cas unidimensionnel sur des aciers 100% ferritigqietes dual-phases [AllI05], [AlI09]. Dans
la partie suivante, nous étendons la validité deedei au domaine tridimensionnel pour le
cas de chargements dynamiques avec changememggade de déformation en tenant compte
des écrouissages isotrope et cinématique.
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[1.3 LOI DE COMPORTEMENT ELASTO-VISCOPLASTIQUE

Nous avons vu dans les paragraphes précédentdagfmme choisie en sinus
hyperbolique pour la partie viscoplastique de lade comportement visant a décrire le
comportement élasto-viscoplastique des aciers pmal§és reposait a la fois :

i)  sur des considérations asymptotiques visant ardéur un domaine le plus large
possible la relation entre le tenseur des vitedsedéformations viscoplastiquée¥
et le tenseur des contraintes

i) sur des considérations physiques basées sur Iprébansion des meécanismes
microstructuraux mis en jeu.

Dans cette partie, nous vérifions que la loi denpgortement choisie s'inscrit
naturellement dans un cadre thermodynamique afirpalevoir utiliser par la suite les
propriétés de ce cadre.

[1.3.1 Potentiel de dissipation proposé

En considérant une température unifornggadl T=0), I'équation de la chaleur est
négligée. L'influence de la température interviendonc uniquement en tant que paramétre
dans le modele. Méme si la multiplication et lagamgation des dislocations engendrent en
toute rigueur une dilatation du réseau cristakion importance sera considérée du second
ordre. Par conséquent, nous considérons que landdtion plastique s’effectue a volume
constant et que l'effet de la pression hydrostaticaur la déformation plastique est
négligeable dans le cas de matériaux sans défaatsostopiques majeurs tels que des
fissures ou des cavités [Poi70]. Enfin, parmi leémomenes dissipatifs, seuls la déformation
visqueuse et les phénomenes d’écrouissage du enagént pris en compte dans le modele de
comportement : les effets de recouvrance et déissgiment ne sont pas considérés ici.

Dans ces conditions, le potentiel de dissipatienndtre étude peut s’écrire sous la
forme :

Q'=Q,(6,X,R,Ta,r) (2.46)

Le tenseur des contraintes est associé a sa variable interne conjuguéentete des

vitesses de déformations viscoplastiqu&s, qui traduit toute I'histoire de déformation. La
variable scalaire R et le tensedxf sont les deux variables internes qui décrivent
respectivement I'écrouissage isotrope et I'écragsscinématique. Ta et r jouent ici le réle
de parametres.

Pour les matériaux métalliques, les hypothesesmcafmpressibilité plastique et
d’isotropie conduisent alors a considérer le tengles contraintes au travers de la contrainte
équivalente au sens de von Miseg. Dans le cadre du modele visé, le choix d'un wite

isotrope est fait dans un souci de simplificatién. effet, rien ne s’oppose dans le modéle a
l'intégration d’'un autre critére. Le critére isqie de von Mises considere que le seuil de
plasticité est lié a I'énergie élastique de cisailént. Cette énergie dans I'espace a trois
dimensions est équivalente a une énergie de traptice dans I'espace unidimensionnel. En
tenant compte du centre actuel du domaine d’él&sKc ce critére s’exprime :
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Geq:Jz(G-X):\/g(G'-X): (6 -X) (2.47)

ol ¢ est ledéviateur du tenseur des contrainkeset X la variable interne tensorielle
représentant I'écrouissage cinématique.

Le domaine d’élasticité est caractérisé par sketdilgui dépend elle-méme de sa taille initiale
o, et de I'évolution de I'écrouissage isotrope R. @emaine définit 'ensemble des

contraintes pour lequel le potentiel de dissipaptastique doit observer un minimum ce qui
équivaut a une dissipation nulle. Le potentiel dsigation s’écrit alors :

Q,=Q (0.Y(c,R),Ta,r (2.48)

Afin de développer un modéle de comportement yikstique utilisant une loi de type
sinus hyperbolique comme présentée dans le patag@pgcédent, on définit un potentiel de
dissipation viscoplastique stable au sens des rmaxéstandard généralisés (positif, convexe
admettant un minimum a l'origine) :

Q.= ABcosh(<Geq-Y> )
o= — (2.49)

ou A, B sont des parametres du matériau a températdonnée et Y représente la taille du
domaine d’élasticité.

Par dérivation de ce potentiel, la loi d’évolutide la déformation viscoplastique est
obtenue par la relation de normalité :
_0Q, 0Q, 0o,

..Vp

96 do,, 00 (2:50)
Pour un matériau de type von Mises, on obtient :
aceq :§ (G"X)
do 2 o
Par équivalence en dissipation plastique, on gast:
d’une part : (6-X):&"P = Z?” g (G_X)(;(G' _X) = Zf:p Z—iq = Z? ©6q
eq eq eq - eq eq
d'autre part . (0-X):£" =c £},
D’ou:
=2 (2.51)

€q
06,
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L’expression du tenseur du taux de déformationopkastique se résume alors a :

00 3(0'-X)
fVP— P W ENT T
§r=— L =eh o (2.52)

I'expression du taux de déformation viscoplastigagivalent suivant une loi de type sinus
hyperbolique :

0Q <G -Y>
éw=—"L =Bsinh =L

[1.3.2 Evolution des variables internes d’écrouissge

L’évolution des variables internes d’écrouissagergndent compte de la position et de
la taille de la surface de plasticité reste a expli afin de définir de maniere complete la loi
de comportement.

* R est la force thermodynamique associée a la Mariaterne scalaire r qui rend
compte de I'état d’écrouissage isotrope du matéidle est directement liée a la
taille du domaine de plasticité et rend compte 'éd&atl actuel de la densité de
dislocation.

» X est la force thermodynamique associée a la varigdbrne tensorieller qui
rend compte de I'état d’écrouissage cinématiquandiériau.X correspond au
centre du domaine élastique dans I'espace desatotes principalesHig. 2.13.
Elle rend compte des incompatibilités de défornmti@u sein du polycristal
responsables notamment de I'effet Bauschinger.caoactere tensoriel permet de
prendre en compte de tels effets.

O, O : centre initial du
2 domaine élastique

O’: centre actuel du
Surface actuelle de domaine élastique

plasticité

Surface initiale de
plasticité

Fig. 2.13 —Evolution du centre et de la taille de la surface ghlasticité en fonction de
I’écrouissage cinématique et de I'écrouissage ise.
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La taille Y de la surface de plasticité évolue aVécrouissage isotrope et la contrainte

effective :
O 2
Y= GO+"R2+ GA) (2.54)

Le potentiel de dissipation viscoplastique dépeed dariables flux au travers de la
fonction de chargé = ,-Y . Dans le cas particulier des matériaux standanéraéises, il est

possible d’écrire :

0= &a—; = -Bsin{<61-Y>]( Ej(c‘ X (2.55)

0Q_ of (oY) v
= -#a = -Bsm}{qTJ( -:)= Eon (2.56)

Les variables conjuguées de R et Mesont donc respectivement la vitesse de
déformation plastique équivalenté? et le tenseur des vitesses de déformations

viscoplastiques" . Il convient alors d’exprimer I'évolution des fe< thermodynamiques R
et X en fonction des variables d’écrouissage ainsiieix@es de telle sorte que les courbes
d’écrouissage soient bien représentées. Une fagamageuse de représenter ces évolutions
est la suivante :

La loi d’évolution décrivant I'écrouissage isotropst une loi différentielle de type
Voce [Voc48] :

R =G, (R"-Rpg (2.57)

ol Gk et R* sont des paramétres de matériatf' €3t la valeur de I'écrouissage isotrope a
saturation, @ traduit la rapidité avec laquelle cette saturaéenatteinte.

La loi d’évolution choisie décrivant I'écrouissagmématique est une loi différentielle
de type Armstrong-Frederick [Arm66], [Cha77] :

X=C, (X*N-X)oh (2.58)

ou N est un tenseur normé directionnel défini comme :

Jo,
N=— avec V=—12
VI ey

Il représente la direction du tenseur des vitesgedéformations viscoplastiques, €& X
sont des paramétres de matériati'eét la valeur de la norme de I'écrouissage cinémata
saturation, ¢traduit la rapidité avec laquelle cette saturaienatteinte.

Afin de faciliter l'implantation numérique tridimsionnelle du modele de
comportement, I'écrouissage isotrope et I'écrogissanématique sont décrits dans le modele
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de maniere purement phénomeénologique. L’utilisatiode variables internes
phénoménologiques a été préférée aux variablesn@gephysiques afin de décrire des
changements de trajets de chargement. L'utilisatemariables internes physiques basées sur
la microstructure comme la densité de dislocationsle tenseur de Nye requiert des
développements plus complexes comme nous le vexans le chapitre IV. Gardons a
I'esprit que I'objectif final est d’obtenir une léiasto-viscoplastique suffisamment précise sur
une large gamme de vitesses de déformation eeétaiis un formalisme tensoriel afin d’étre
exploitable dans des logiciels de calcul par élémtnis.

[1.3.3 Loi élasto-viscoplastique tridimensionnelle

La loi de comportement sous sa forme completprésentée dans Tab. 2.1

L . <Geq-Y>
Potentiel viscoplastique : Q,=ABcosh ~——+
A
, . NP w02, (oY)
Déformation plastique équivalente : aez= =Bsinh
06, A
. , . : . 0Q a'-X
Vitesse de déformation viscoplastique : £=—2" :ggg§( )
0o 2 O
Ecrouissage isotrope non linéaire : R=C; (R*-R}."

Ecrouissage cinématique non linéaire : X=C, (X**N-X)&.?

* \2
Taille du domaine d’élasticité : Y=c,+ RH(%)

Contrainte visqueuse : % = <Geq - Y>

Surface de plasticité non visqueuse :  f =o,-Y =0

Tab. 2.1 —Récapitulatif des équations utilisées
pour la loi de comportement élasto-viscoplastique.

Les surfaces d’écoulement visqueux peuvent étpeésentées dans l'espace des
contraintes principales={g. 2.149. Contrairement a la plasticité indépendante cdopte il
n'existe pas de relation de cohérence en viscogilést la contrainte d’écoulement n’est pas
nécessairement située sur la frontiere du domalastigue. L’écart entre la surface
d’écoulement et la surface du domaine élastiquesrtiérement contrdlée par la contrainte

visqueuses suivant la relation suivante :

6= 2(0,,-Y) (2.59)
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Surface
actuelle
PLAET_IC(I)TE ________ d’écoulement
or = visqueux

ASTICITE

Fig. 2.14 -Domaines de comportement de la loi élasto-viscofilzse.

Plusieurs cas limites existent et définissenbl@mes des domaines de comportement
(Fig. 2.19 :
(ceq-Y) <0 : la contrainte équivalente est inférieure a lHetactuelle du domaine
d’élasticité : le comportement est purement élastiq
. (ceq-Y) >0 : la contrainte équivalente est supérieure a ifetalu domaine

d’élasticité : le comportement est viscoplastique.
. (ceq-Y) =0 : La surface d’écoulementse superpose a la surfic domaine

d’élasticité ; ce cas limite de la viscoplastigtérespond a la plasticité indépendante
du temps.

Considérant I'équation (2.54), le cas particulitkr comportement indépendant du
temps est obtenu lorsque :

i) la contrainte visqueuse est nullesi=0, ce qui correspond & une vitesse de
sollicitation infiniment lente laissant le temps awatériau de se relaxer lors du
chargement : le comportement visqueux est ainacéff

i) la contrainte visqueuse =+ est infinie, ce qui correspond & une vitesse de
déformation si grande que le matériau n’a pasrgged’exprimer son comportement
visqueux.
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Les surfaces visqueuses pour lesquelles la cotdraffectives’ est comprise strictement
entre zéro et l'infini définissent ainsi le domaihela viscoplasticité.

11.3.4 Contrainte effective ¢ : particularités

On a vu au paragraphe précédent que la contreifetetive détermine I'écart entre la
contrainte d’écoulement et la taille du domaindas$gcité ou encore I'écart entre la surface
d’écoulement visqueux et la surface de plastioiie: caractérise ainsi la viscosité.

Sa valeur dans notre modele dépend uniquement deetse de déformation équivalente et
de la température via la relation suivante :

* - Vp
G_:Asinh'l 8ﬂ
2 B

La contrainte effectives’ représente la variation de la contrainte d’écoelendue a
la dynamique thermiquement activée des dislocatiGette contrainte aide les dislocations a
franchir les obstacles microstructuraux a l'aides ductuations thermiques. Pour les
structures de type cubique centre, différents astglion64, Rau93, AllO5] montrent que les
dislocations se déplacent en formant des double®dgements appelés « double kinks » sur
les potentiels de Peierls. Ce processus de formétamt thermiquement activé.

Cette dépendance vis-a-vis de la vitesse de détamet de la température traduit au
travers du modele deux effets caractéristiquesodyportement visqueux :

i) la sensibilité a la vitesse de déformation,
i) I'adoucissement thermique.
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Fig. 2.15 —Contribution de la contrainte visqueuse a I'écoulemt en fonction de la
vitesse de déformation équivalente (A=18MPa, B=0'Bs
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La Fig. 2.15exprime la contribution isotrope de cette conteaisupplémentaire a la
contrglinte d’écoulement pour un domaine de vitesaléformation allant de 0,0001s
10005 :

o = /\?
O =005+ ‘%) +R? (2.60)
Pour des vitesses de déformations équivalentegenfés a 0,0001's cette contribution est
négligeable et n'est pas représentée. La contrafieetive croit trés rapidement avec la
vitesse de déformation équivalente puis atteintwateur de saturation qui varie en fonction
des parametres A et B choisis.

La Fig. 2.16représente la contribution des différentes vaeliternes constituant la
contrainte d’écoulement.

Surface actuelle
d’écoulement visquet g,

Surface actuelle
de plasticité en B

Surface initiale de
plasticité en A

Fig. 2.16 —Surface d’écoulement visqueux - Description de lantrainte d’écoulement a
I'aide des variables internes et de la contraintesgueuse.

La contrainte effective intervient également deofa couplée avec I'écrouissage
isotrope dans I'expression de la taille du domaiiéasticité ou elle apparait sous le terme en
racine. Elle contribue également & augmenter lie @é la surface de plasticité et ce, de fagon
isotrope puisque scalaire, selon la rela{d®4) rappelée ici :

2
Y= 6+ R’ +(<%)

S’appuyant sur le mouvement thermiquement actie® dislocations, la contrainte
effective s intervient donc de deux maniéres dans le modéle :
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* Elle contribue tout d’abord de facon additive alsecontrainte interne a I'écoulement
visqueux dont elle traduit deux caractéristiquegenras : la sensibilité a la vitesse de
déformation et a la température ;

* Elle intervient de facon couplée dans I'expresgienla contrainte interne. De cette
maniere, |'écrouissage se voit ainsi également ceffedes deux effets du
comportement visqueux.

[1.3.5 Sensibilité aux parametres

La nouvelle loi en sinus hyperboliqgue présentémesdi@s paragraphes précédents
comporte sept parametres. La sensibilité du modalee part vis-a-vis des parametres
d’écrouissage phénoménologiques présentés précéetgneh d’'autre part vis-a-vis de la
limite initiale d’élasticitéc, est claire et ne sera pas expliquée dans cettie.pldous nous

intéressons plus particulierement dans cette partieétude des deux parametres qui
gouvernent la sensibilité a la vitesse de défonatit a la température. Ces deux parametres,
A et B, peuvent étre explicités par des paramétrémllurgiques et des constantes physiques
(Tab. 2.2)

Energie d’activation........................... AG,
L (0,-Y))  |Volume dractivation............................ A
Feq” 90, —esin A Coefficient de Taylor........................... M=3
- Densité des dislocations mobiles.......... p,,=10°m?
v Fréquence de Debye.............c..co.coir. Vyy,, ,=10°87
-A Vecteur de Burgers.................cceeeee....b=2,5.10° v
B:2Mpmvdebyebzex 4G, J 31 1Kd
KT Constante de Boltzmann......................k=1,38.10° J.K
Température en Kelvin................cooeeeee. T..

Tab. 2.2 —Parametres et constantes physiques
de la loi en sinus hyperbolique [AlIO5], [AllO9].

Si I'on exprime la loi de comportement élasto-vi@astique avec lI'ensemble de ces
parametres physiques, on s’apercoit alors que :

i) le comportement viscoplastique est directement i@ de la température T qui
apparait en tant que parametre,
i) la sensibilité a la vitesse de déformation dépeticipalement de deux paramétres

physiques : I'énergie d'activatiolG, et le volume dactivationV . Ces deux

parameétres sont directement liés au phénomene itheement activé qui contréle la
déformation, a savoir le déplacement des crankesuyrarties vis des dislocations.

L’énergie d’activation AG,

L’énergie d’'activationAG, correspond sur un diagramme force/distariig. (2.10)a

I'aire comprise sous la colline représentant I'abkt microstructural, en d’autres termes a
I'énergie qu'il faut fournir pour franchir cet olasie. Elle dépend du type d’obstacle et varie
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seulement avec la température via le module déllersant. Cette barriere énergétique est
franchie sous I'action de deux contributions : €ggie due a 'agitation thermique et le travail
fourni par la contrainte effective. La valeur dé&s, fixe donc la frontiere entre un régime
athermique ou la contrainte effective est faibleesoulle et un régime thermiquement activé
ou l'action combinée du travail généré par la cainte effective et de I'agitation thermique
permet le franchissement des obstacles par lescdisbns. Cette frontiere est représentée
entre les régions (1) et (I) sur I&i@. 2.179. Sur un diagramme contraintes vs vitesses de
déformation, le seuil au-dela duquel le comportamest dépendant de la vitesse de
déformation Fig. 2.17H dépend a la fois dAG, et de la température T. A température fixee,

c’'est la valeur deAG, qui fixe le seuil de sensibilité a la vitesse ddodmation dans le
modéle.

400
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5501 .
Q H
o | 500 1
=3 293K
§ L 195K 2K
< I o (M) = 507 1
a L]
2 ¥ .. i = 1
< 200 m : g
2 . . S 350[ 1
5 - . ] c
2 y b ! S 300 1
g - - . " 713K ©
100 . n 250
(U]
200
0 150 : : : :
0.0001 0.01 1 100 10* 10° 10" 10 10° 10° 10*

Strain rate (s) Vitesse de déformation  (S™)

(a) Variation de la contrainte d’écoulement avec (b) Représentation schématique :
la vitesse de déformation pour un acier a 0,12%C L'énergie d’activation G, controle le seuil

[Cam70]. On distingue trois régions de sensibilité 4o sensibilité a la vitesse de déformation, le

a la vitesse de déformation : volume d’activationy” contréle la sensibilité
() : Domaine athermique : trés faible sensibiljté¢ : . .
a la vitesse de déformation.

(I : Glissement thermiquement activé ;
(11 : Sensibilité trés élevée (« phonon drag »).

Fig. 2.17 —Influence de I'énergie d’activation et du volume activation sur le
comportement du modéle.

Le volume d’activation V~

Le produit entre le volume d’activatiovf” et la contrainte effective” représente le
travail fourni par la contrainte lors du procesdesfranchissement. Cette énergie diminue la
hauteur de la collineHg. 2.10 et donc diminue la quantité d’énergie effectivgilgfaut
fournir pour franchir I'obstacle. Le volume d’aciiion V' est souvent exprimé er be qui
permet de se représenter la quantité d’atomesdqogsi dans le processus de franchissement.
Divisé par la norme du vecteur de Burgers b, itéspnte I'aire d’activation\(*/b), c'est-a-
dire I'aire balayée durant le franchissement dbdtacle (aire A sur I&ig. 2.11) [Vig07]. Par
définition, on le représente formellement commeoefficient thermodynamique [Uen04] :
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v =-904G (2.61)
Jdo

T=const

AG étant I'énergie apparente d'activation, c'estra-dl'énergie AG, nécessaire au
franchissement de I'obstacle diminuée du travailfiopar la contrainte effective :

= -0 .
AG =AG,-c V' (2.62)
Il vient, en tenant compte de I'équation (2.43) :
vp
a(sinh'l(ge% D
Vi =- a(A? =kT = (2.63)
aG T=const 6(5
T=const

Cette derniere expression montre qu'il est possibhccéder expérimentalement a la

valeur du volume d’activation/” lors d’un saut de vitesse de déformation. La waMu
ainsi mesurée donne des indications sur les méunanis I'échelle de la microstructure qui
bloquent le mouvement des dislocations. L'équat®62) montre qu’une valeur faible de
correspond a un meécanisme fortement influencé aaempérature et donc a une forte
activation thermique. Ainsi, des mouvements deodations contrélés par des mécanismes de
montée se caractérisent par des volumes d’activateol'ordre de l'unité, tandis que si la
déformation est contrdlée par un durcissement deréd, le volume d’activation peut étre de
I'ordre de plusieurs milliers de’pVig07].

Une étude de sensibilité du modéle confirme cesltgts. Le volume d’activatioh'”
caractérise la sensibilité de la contrainte d’éemdnt a la vitesse de déformation dans le
modele. Plus précisément, il contréle la sensédie la contrainte d’écoulement a l'activation
thermique. Il est directement lié a la pente deolarbe sur ldig. 2.17h

Dans cette partie, la signification des paraméttesiquesAG, et V' a été clarifiée

afin de bien comprendre leur influence sur la delitg du modele vis-a-vis de la vitesse de
déformation. Ces deux paramétres sont tous deusssitdes expérimentalement [Poi76].
Etant donné les mécanismes modélisés, on s’attataira a une faible valeur de I'énergie

d’activation AG, et a une valeur du volume d’activatiod” de l'ordre de I'unité,

caractérisant ainsi d’'une part les frictions deeafls et d’autre part le mouvement des
dislocations induit par déplacement des doublessdelong des parties vis des segments.

1.4 VALIDATION ET APPLICATION POUR UN ACIER MONOPH ASE

Dans cette partie, le modéle élasto-viscoplastigoposé est confronté d’'une part aux
résultats d’essais expérimentaux et d’autre pa‘aatres modeles issus de la littérature. Le
modéle de comportement proposé est appligué dansade d’aciers monophasés afin
de pouvoir déterminer ses limites d’applicationdet situer sa précision vis-a-vis d’autres
modéles plus complexes. Cette validation est ndoesavant de pouvoir implanter la loi de
comportement dans un code d’éléments finis commileatin de simuler des essais de mise
en forme.
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La validation du modéle est proposée sur la bas@sidtats expérimentaux fournis par
ArcelorMittal. Les essais expérimentaux ont ét@afiés sur deux aciers doux, non alliés,
laminés a froid et destinés a la mise en formacidr DCO5 et I'acier DCO06. L’acier DC06 a
la particularité d’étre un acier IF (Interstitialele), c'est-a-dire un acier contenant tres peu de
carbone (< & 5.19pour cent massique) et dont les interstitiels staiilisés (ajout de titane
et de niobium). Les aciers IF sont largement @lidans I'industrie automobile du fait de leur
emboutissabilité élevée. La composition chimiquee deux aciers est donnée dankde.

2.3 Comme le révele la micrographie de l'acier DC06 Is Fig. 2.18: une seule phase
cristallographique est présente : la ferrite. Cesxdaciers monophasés sont donc 100%
ferritiques. La taille moyenne des grains de ferpour les deux aciers est de I'ordre de 20
microns.

Aciers doux C| Mn| P S N Al Ti Nb| Si| Cu| Cr| Ni| Zr
Acier1: DCO5| 8,6/ 124 6 9 39 44 126 <1 |8 16 24 |[281
3

Acier 2 : DCO6| 1,00 101 7 5 6 50 86 9 16 p4 |20

Tab. 2.3 —Compositions chimiques (1% poids) des deux aciers 100% ferritiques
utilisés pour la confrontation du modele avec leésultats expérimentaux.

Fig. 2.18 —Micrographie (zoom x200) de I’Acier DCO06.

La confrontation du modéle a des résultats expétiaux a été menée dans le but
d’identifier les 7 parametres du modele de compoete €lasto-viscoplastique a écrouissage
isotrope et cinématique. Ces 7 parametres peuveatrépartis selon leur nature en 3
ensembles :

- un ensemble de 3 parameétres propres au modséte-€lacoplastique,

- un ensemble de 2 parametres pour la descrip@di@écrouissage isotrope,

- un ensemble de 2 parameétres pour la descripgdi@écrouissage cinématique.

L’ensemble de ces parametres ainsi que les éqaatiomt ils proviennent sont rappelés
dans leTab. 2.4 :



o, (MPa)
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Parametres a identifier Equations
c..-Y
A B &=Bsinh <eq—>
A

Loi élasto-viscoplastique

2

Ecrouissage isotrope Cgr R*® R=C, (R*®™-R} o

Ecrouissage cinématique Cy, X% X=C, (X**N-X ey

Tab. 2.4 —Parameéetres du modele a identifier.

Comme expliqué dans la partie 11.3.5, les paragsé&k et B de la loi viscoplastique
peuvent étre exprimés a partir de parametres raggajues. Une fois ceux-ci fixés, identifier
les paramétres A et B revient & identifier les wededu volume d’activation Vet de I'énergie
d’activation AG,. La ou le mécanicien verra deux parameétres deajusht A et B d’une loi

de comportement, le métallurgiste verra un ensenhbdlgarametres physiques dont le volume
d’activation V et I'énergie d'activationAG,. Les paramétres métallurgiques ou constantes

physigues utilisés dans le cadre des aciers 100%tdees sont donnés dansTab. 2.2

Par simplicité de calculs, nous avons choisi diign la prise en compte de I'anisotropie
plastique due par exemple a la texture morpholagide I'acier. Les effets de texture
morphologique ne sont pas pris en compte dans natdlisation du comportement élasto-
viscoplastique. Le$ig. 2.19aet Fig. 2.19b montrent les résultats expérimentaux d’essais
quasi-statiques de traction, de cisaillement etidaillement Bauschinger sur I'acier DC06
selon différentes directions de sollicitation papport a la direction de laminage de
I'éprouvette. Pour les essais de traction, les wmtbes ont été sollicitées selon trois
directions : 0° (direction de laminage), 45° et @difection transverse).

400 ‘ ‘ ‘ ‘ 300
200} L ]
300} (
__ 100¢ /“' 1
e |
e |
200+ 2 0
S 0°
© | 4
100/ ] o 2 ) | &
-200f e 90° |
135°
0 ‘ ‘ ‘ ‘ -300Q ‘ ‘ ‘
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 04 0.2 0 0.2 0.4 0.6
811 812
(a) Essais quasi-statiques de traction (b) Essais quasi-statigues de cisaillement
sur l'acier DCO6 selon trois simple et de cisaillement Bauschinger sur
directions différentes de sollicitation : I'acier DCO06 selon quatre directions
0°, 45° et 90¢ différentes : 0°,45°,90° et 135°.

Fig. 2.19 —Comportement mécanique anisotrope des aciers étadié
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Les résultats montrent tres clairement un compuwete identique entre les éprouvettes
sollicitées selon la direction de laminage (0°) lat direction transverse (90°). Le
comportement plastique de I'éprouvette sollicité€sa differe légerement en intensité d’'une
dizaine de MPa. Pour les essais de cisaillemerddasuvettes ont été sollicitées selon quatre
directions différentes : 0°, 45°, 90° et 135°. Lessais de cisaillement indiquent un
comportement quasi-identique pour les éprouvettefejque soit la direction de sollicitation
considérée. Toutefois, un comportement legeremdféreht (une dizaine de MPa) pour
I'éprouvette sollicitée a 135° est visible surdssais de cisaillement Bauschinger.

L’ensemble des résultats de la figliig. 2.19confirme un comportement peu anisotrope de
ces aciers 100% ferritiques et valide notre choi& rdodélisation dans ce cas précis
concernant I'anisotropie planaire.

[1.4.1 Identification des paramétres

Les sept parametres ont été identifiés a partpldgieurs types d’essais expérimentaux.
Pour l'acier DCO05, nous avons pu utiliser des asssignamiques de traction uniaxiale a
différentes vitesses de déformatidfig 2.20 tandis que pour I'acier DC06, nous avons eu
recours a des essais quasi-statiques de tractarisdillement et de cisaillement Bauschinger
avec différentes prédéformatiosd. 2.25.

La stratégie d’identification adoptée est la saotea

1)La limite d’élasticitéc, est mesurée sur la courbe de traction ou de leisaht
obtenue pour la vitesse de déformation la plusldaiGette limite d’élasticité, qui
dépend directement des éléments en solutions soditlele la taille de grains, est
déterminée par lecture de la courbe expérimentateaetion.

2) Les parametres A et B de la loi viscoplastique miéitgent la sensibilité du modele a la
vitesse de déformation. Plus précisément, ils étent respectivement la sensibilité a
la vitesse de déformation et le seuil de cette it (Fig. 2.17). Ces deux
parameétres ne peuvent donc étre identifiés qu’tér gk données dynamiques ou par
connaissance des données physiques de I'acierdéné@slils ont donc été identifiés a
partir de I'évolution de la limite d’élasticité desurbes de traction pour différentes
vitesses de déformation obtenues a partir de Fabi€05. N'ayant pas d’essais
dynamiques a notre disposition pour I'acier DCG#yshavons postulé que les valeurs
de A et B pour cet acier étaient identiques a setlentifiees pour I'acier DC05.

3) Les deux paramétresXet G de la loi d’évolution de I'écrouissage cinématicuost
identifiées a l'aide des courbes obtenues en accavéc les observations
expérimentales concernant I'évolution de la contmiinterne de polycristaux de
ferrite en fonction de la taille de grain [BouO&our un diametre moyen de 20
microns, il apparait que la contrainte cinématiqueaturation en cisaillement est

d’environ 9 MPa ce qui équivaut a une valeur aragitn X** égale ax**=X 342

soit environ 13 MPa. Cette valeur est en accord d&g résultats expérimentaux
concernant cet acier. Nous verrons par la suites danchapitre suivant que de
nouveaux développements confirment également céaies

4) Les deux parameétres®Ret G de la loi d’évolution de I'écrouissage isotropentso
identifiés a I'aide de la courbe en traction obtepour la vitesse de déformation la
plus faible. En effet, si la vitesse de déformatigscoplastique est tres faible, la
contrainte visqueuse devient nulle et la contraitdéeoulement s’écrit :
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La limite d’élasticitécg et I'évolution deX fixées, la courbe ne dépend plus que de

Oeq (G'ij_xij) = O +%+%\IM+4RZ =0, +R

I'évolution de R c'est-a-dire des deux paramét@set R

L’ensemble des paramétres identifiés pour les daiers ferritiques est reporté dans le

(2.64)

Tab. 2.5:
60 A B Cr R Cx X2
(MPa) | (MPa)| (s9 (MPa) (MPa)
Acier 1:DCO5| 155 18 0,3 13 200 100 13
Acier 2 : DC06| 120 18 0,3 8 255 100 13

Tab. 2.5 —Parametres identifiés pour les aciers 100% ferrities.

L’ensemble des parametres a donc été identificusiBment selon une stratégie visant a
isoler autant que possible chaque paramétre ouleagparameétres dans des situations ou
l'influence des autres parameétres est négligedikn évidemment, cette identification est
loin d’'étre aussi précise qu’une identification rérque mais repose sur un sens logique et
reste facile a mettre en oceuvre pour un modele gureguiert qu'un petit nombre de
paramétres a identifier.

I1.4.2 Sensibilité a la vitesse

Les essais expérimentaux utilisés sont des edsatsaction uniaxiale a différentes
vitesses de déformation effectués sur I'acier DE&Nt donné la large gamme de vitesses de
déformation considérées (cing ordres de granddiff¢rentes techniques expérimentales ont
éte utilisées.

Conditions expérimentales Géométrie éprouvette
. Vitesse Direction
Type de Machine de déformation T (°C) de (rlr_1(r)n) (Lmarrr?) (rﬁ%)
(s-1) sollicitation (°)

Essai 1 Zwick (20kN) 0,008 20 90 80 20 0,8
Essai 2 TGV* 0,15 20 90 100 13 0,8
Essai 3 TGV 1 20 90 100 13 0,8
Essai 4 TGV 14 20 90 100 13 0,8
Essai 5 TGV 35 20 90 40 13 0,8
Essai 6 TGV 92 20 90 40 13 0,8
Essai 7 Barre Hopkinson 333 20 90 10 4 0,8
Essai 8 Barre Hopkinson 583 20 90 10 4 0,8
Essai 9 Barre Hopkinson 947 20 90 10 4 0,8
Essai 10 | Barre Hopkinson 983 20 90 10 4 0,8

*Traction grande vitesse

Tab. 2.6 —Conditions expérimentales et géométrie des éproteeutilisées pour les essais

de traction sur I'acier DCO05.
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Le Tab. 2.6 indique pour chaque essai le type de machineségi les conditions
expérimentales et la géométrie de I'éprouvette ;desais ont été réalisés par ArcelorMittal
Research, Maizieres-lés-Metz, partenaire industieell’étude. LaFig. 2.20 représente la
confrontation des résultats du modéle avec I'expé&e sur quatre vitesses de déformation :
983s-1, 92s-1, 1s-1 et 0,008s-1. Le modele came bBévolution de la limite d’élasticité
méme s'il est connu que celle-ci est difficilememsurable pour de tres grandes vitesses de
déeformations compte tenu des méthodes expérimsnitilsées. Il a été montré que dans ces
conditions, la géométrie de I'échantillon pouvaifliencer de maniére conséquente les
courbes contraintes-déformation et ce, particulienat en traction [Rus01]. L’écrouissage est
tres bien décrit sur tout le domaine de déformagionr les faibles vitesses de déformations
(0,008s-1 et 1s-1). Pour de plus fortes vitessedéfiermation, si I'écrouissage est toujours
bien décrit au début de la déformation jusqu’a emviL0%, il se révéle un peu trop raide dans
le reste du domaine de déformation ou I'expériemocmtre qu’il sature tres rapidement et
d’autant plus vite que la vitesse de déformatioh grande. Les différentes techniques
expérimentales utilisées et la simplicité du modeélécrouissage isotrope utilisé (deux
parameétres constants indépendants de la vitessfdemation) expliquent en partie ces
différences.

600

5001
400/}

300

o, (MPa)

200

------ Expérience

100 b

0 0.05 0.1 0.15 0.2
Déformations plastiques (Expérience)
et déformations totales (Modéle)

Fig. 2.20 —Courbes contraintes-déformations.
Comparaison entre I'expérience (en pointillés) et inodele (en trait plein) pour des essais
monotones de traction a différentes vitesses deod@éfations.

La Fig. 2.21 représente I'évolution de la contrainte vraie #&édénts niveaux de
déformation 1%, 2%, 5%, 10% et 12% en fonctionad@tesse de déformation.
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Fig. 2.21 —Evolution de la contrainte d’écoulement a différemtniveaux de déformation
en fonction de la vitesse de déformation. Compaaisentre I'expérience (symboles) et le
modele (en trait plein) pour des essais monotonesthction.

A I'image de laFig. 2.2Q il apparait que le modéle surestime légerementdatraintes
pour de forts niveaux de déformation aux grandessses de déformations. Les contraintes
d’écoulement sont globalement bien représentéele paodele sur 'ensemble des vitesses de
déformation des essais expérimentauxFiga 2.21met particulierement en évidence la trés
bonne description du modele vis-a-vis de la selitgiba la vitesse de déformation pour
différents niveaux de déformations et sur une lgayame de vitesse de déformation.

[1.4.3 Sensibilité a la température

Des données d'essais isothermes a différentes érampes étant disponibles, la
robustesse du modele vis-a-vis de la températégakement été testéeig. 2.23. Méme si
nous avons décidé de ne pas tenir compte de l'@qudée la chaleur, et par conséquent de
I'élévation de température générée par dissipationtravail plastique, la température
intervient indirectement dans le modeéle élastoepastique comme parametre.

L'influence de la température dans ce modele isothese résume donc au travers des
expressions des deux parametres viscoplastiqueBA e

k.T AG
A=—=B_ et B=2Mp_ v 2ex 0
2V pm debyJ3 % kBTj

La limite d’élasticité évoluant avec la températuree loi d’évolution de cette limite en
fonction de la température est également nécessi@irele pouvoir confronter le modele aux
résultats expérimentaux. D’aprés les résultatéesuaciers IF de Uenishi et Teodosiu [Uen04]
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présentésFig. 2.22 une loi linéaire de la limite d’écoulement a étentifiee [All05],
[AlO9] :

6,(T) = ,(293K) + KT (T-293)
ou K', la valeur de la pente, est égale & — 0,68 MPa.K

W T T

S~

o

o
T
o
L

o at 5% kngmeermg strain (MPa)
(=]
S
o

w
(=
o
T
L

* IF
v IF+ 2at%Si
100 |- ©  [F+4at%Si 1
® [F+1at%Mn
o TF+2at%Mn+2at%Si
0’ L L L 1 1 L " | I L ' ! L L L
220 240 260 280 300

Temperature (K)

Fig. 2.22 —Variation de la contrainte d’écoulement a 5% de défmation en fonction de la
température lors d’'un essai de traction quasi-stgie (a 0,0033s-1), d'aprés [Uen04].

Nous avons considéré que la variation des modukestigues avec la température était
négligeable devant l'influence que pouvait avoirtédanpérature sur la partie visqueuse du
modele. Par conséquent, le module de Young resteamyé pour les simulations en
température. L&ig. 2.23représente pour deux niveaux de déformations dof@8éset 10%)
I'évolution de la contrainte vraie en fonction de Vitesse de déformation pour trois
températures différentes : -40°C, 20°C et 100°C.

En dépit de nombreuses hypothéses simplificatrieesnodéle décrit de fagon précise
'adoucissement de [l'acier lorsque la températunegneente, -caractéristique d’un
comportement visqueux. L&ig. 2.23 témoigne du bon comportement du modéle en
température. Le modeleéussit non seulement a décrire la diminution delitaite
d’écoulement lorsque la température augmente nuais dinfluence de la température sur la
sensibilité a la vitesse. De fagcon plus précise, aiserve un décalage des points
expérimentaux avec la température ce qui se tradwitine translation du seuil de sensibilité
a la vitesse de déformation. Cette translation elul gle sensibilité a la vitesse est mise en
évidence sur l&ig. 2.240u, pour plus de clarté, sedes points expérimentaux a 10% de
déformation sont représentés. Les traits plein éssprtent ici la tendance des points
expérimentaux.
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Fig. 2.23— Evolution de la contrainte d’écoulement en fonctiade la vitesse de
déformation a différents niveaux de déformation potrois températures (-40°C, 20°C et
100°C). Les points expérimentaux sont représentés lgs symboles, les simulations par

les traits continus.
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Fig. 2.24 —Mise en évidence du décalage du seuil de sensibitivec la température.

Le décalage des courbes n’est pas une simple dtemmslverticale des courbes lorsque la
température augmente mais bel et bien a la fois :

i) Une translation verticale due a la variation dintéte d’élasticité avec la température,
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i) Une translation horizontale du seuil de sensibditi vitesse de déformation avec la
température : la transition entre le régime athguamiet le régime thermiquement
activé se retrouve décalée vers les grandes vitelesdéformation.

La nouvelle approche proposée est donc non senterapable de décrire les effets de
vitesse mais également les effets de températ@ecomparaison des résultats du modéle
avec les résultats expérimentaux montre bien quaddele ne se limite pas a un simple
décalage vertical des courbes dans la descriptiawothportement a différentes températures.
Le modéle prend en compte l'influence de la tempéeaen tant que parametre directement
dans l'expression de la contrainte effective. Il résulte une trés bonne description du
comportement : 'adoucissement de I'acier mais eégaht le déplacement de la frontiere
entre le régime athermique et thermiqguement astré les grandes vitesses de déformation
est bien reproduit par le modeéle lorsque la tentpggaugmente.

[1.4.4 Trajets complexes de chargement

Dans cette partie, le comportement du modeleess$é tors de trajets complexes de
chargement. Dans ce but, nous disposons de plasisultats expérimentaux d’essais quasi-
statiques effectués sur I'acier DCO6 :

e traction uniaxiale et cisaillement simple,
» cisaillement Bauschinger avec différentes prédéftions (5%, 10% et 15%),
» traction uniaxiale (20% déformation) suivie d’usaillement simple.

L'ensemble des caractéristiques de ces essaisimgnéaux sont décrits dansTab.
2.7. Les parametres de lI'acier DCO6 ont été identsid@sla courbe de I'essai de cisaillement
simple (courbe 2 sur kig. 2.25.

Conditions expérimentales Géométrie éprouvette
NUMEro Vitesse Direction
, . Type d'essai de de Lo Lar, €
d’essai ) . T L
déformation | ,, sollicitation | (mm) | (mm) | (mm)
ORI NG
Essai 1 Traction uniaxiale 8,10 20 90 80 20 1
Essai 2 Cisaillement simple 1,73.10 20 90 3 30 1
: Cisaillement Bauschinger
Essai 3 (prédéformation & 5%) 1,73.10° 20 90 3 30 1
. Cisaillement Bauschinger .
Essai 4 prédéformation (10%) 1,73.10° 20 90 puis 90 3 30 1
. Cisaillement Bauschinger .
Essai 5 (prédéformation 15%) 1,73.10° 20 90 puis 90 3 30 1
. Traction uniaxiale 20% .
Essai 6 suivie d’un cisaillement simple 173.10 20 90 puis 90 ) i i
Essai 7 Cisaillement simple 1,73.170 20 90 puis 90 - - -

Tab. 2.7 —Conditions expérimentales et géométrie des éprotautilisées pour les essais
de traction, cisaillement simple, cisaillement Batlinger et de traction-cisaillement
effectués sur I'acier DC06. Les données non disploleis ne sont pas renseignées.
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Parmi les sept parametres qui constituent le modelds la limite d’élasticité, et les

paramétres de I'écrouissage isotrop® & G ont été identifiés sur la courbe de cisaillement.
Concernant les parameétres viscoplastiques A etaBant pas de données dynamiques a notre
disposition, nous les avons considérés égaux a wmntifiés pour l'acier DC05. Pour
I'écrouissage cinématique, étant donné que laetalk grain des deux aciers est de 20
microns, nous avons également gardeé les valeurgattametres de I'écrouissage cinématique
X%et G trouvées précédemment.

La Fig. 2.25représente les cing courbes (en traits pointilétives aux cing premiers
essais présentés dans Tab. 2.7 et les cing courbes (en traits continus) relatiaex
simulations de ces essais par le modéle. Remardgoohgle suite que si le modele a été
identifié sur la courbe 2 de I'essai de cisailleb@mple, il permet de bien décrire I'allure de
la courbe 1 de l'essai de traction, sans que towgtdes deux courbes se superposent
parfaitement. Concernant les essais de cisaillerBanschinger, le modéle décrit bien la
diminution de la limite d’élasticité lors du trajeiverse mais manque dans la description du
changement de pente de I'écrouissage lors du trajetse.
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400} \ ]
[
1/,/

300+ R i
- /s,
g 7o
S 200¢ I' (‘,.-—' \ i

o ,' Cisaillement
o 100F J |
>
o
0
—

o 3] 4 5

-100+ a

-200+ a

_300 1 1 1 1 1 1 1

-0.3 -0.2 -0.1 0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
€, OU g,

Fig. 2.25 —Comparaison entre I'expérience (en pointillés) et inodéle (en trait plein) des
essais de traction, cisaillement et de cisaillem@&auschinger sur I'acier DC06. Les
numéros des courbes sont relatifs aux essais décdians le Tab. 2.7.

Deux raisons principales peuvent expliquer cesrégdifférences dans la description de
I'expérience par le modele : lidentification deargmétres et la simplicité des modeles
d’écrouissage utilisés.

L’identification des parameétres a €té menée pair acier uniguement sur trois
parametres. Les parametres d’'ordre dynamique faengur I'acier DCO5 ont été conservés
pour I'acier DCO6 ce qui signifie que nous faisdihypothese que les deux aciers ont la
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méme sensibilité a la vitesse de déformation. Méniiessai de traction a été effectué a une
vitesse cinq fois plus grande que l'essai de d¢&smént, la sensibilité a la vitesse de
déformation joue tres peu dans ce domaine de e#esplasi-statiques: la contrainte
visqueuses ne dépasse pas 1 MPa. Ceci n'explique donc piggéae différence observée
sur la courbe de traction. L'erreur sur la courbe tdaction provient sans doute de
I'identification des trois parametres sur la courtde cisaillement ou bien encore des
incertitudes liées aux résultats expérimentauxeetgs différents essais. Concernant la
description des essais Bauschinger, si le modeléwsde incapable de décrire parfaitement
I'écrouissage lors des trajets inverses, c’est stmplement a cause de la loi d’écrouissage
utilisée. En effet, celle-ci ne permet pas de déales changements de pente d’écrouissage
lors d’un trajet inverse. Cependant, le modéleereswvert a I'utilisation d’autres lois.

La Fig. 2.26représente un essai de cisaillement simple prédémeessai de traction
uniaxiale a 20% de déformation (essai 6). Les dmsais successifs, qui représentent un essai
orthogonal, ont été opérés dans la direction trensgvde la tble, c’est-a-dire a 90° par rapport
a la direction de laminage. L'essai de tractiomitlsment est bien reproduit par le modele
méme si bien évidemment la description du réginamsitoire de déformation lors du
changement de trajet n’est pas décrite par la sitioul.
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Fig. 2.26— Trajet complexe de chargement :
Cisaillement simple aprés un essai de traction uniae a 20% sur I'acier DCO06.

Sur laFig. 2.27 nous comparons un essai de cisaillement simptai(&) avec I'essai
orthogonal décrit préecédemment. Cette figure itiska bonne capacité du modele a
reproduire I'évolution de la contrainte d’écoulemesur un essai de cisaillement avec

prédéformation. Le comportement est bien reprguanite modéle dans les deux cas.
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Fig. 2.27 —Trajet complexe de chargement :
Comparaison entre un essai de cisaillement simptaup essai de cisaillement simple
ayant subi une prédéformation a 20% en traction @axiale.

La confrontation du modele aux résultats expértaenlors de trajets complexes de
chargement a permis de montrer de facon plus grécislles étaient les limites du modele. |l
apparait assez clairement que le faible nombre atangetres utilisés pour I'écrouissage
impose certaines limites dans la description dsslt@s expérimentaux. Les mécanismes
physiques expliquant les régimes transitoires deraation lors de changement de trajet
méritent une modeélisation plus fine afin de pouwv&ire correctement décrits. Le modele
choisi permet cependant de décrire de facon soffisant précise les résultats expérimentaux
lors de trajets complexes de chargement, et notantaesensibilité a la vitesse qui en est
I'objectif premier.

[1.4.5 Comparaison a d’autres modeéles viscoplasticps

Dans sa forme scalaire originale, le modéle daiABt al. nécessite 6 parameétres dont
la taille de grain [AlIO5], [AlI09]. Les auteurs mwarent leur modele & deux modeéles
empiriques connus couramment utilisés dans lesiklgid’éléments finis commerciaux :

i) le modele de Tanimura-Zhao qui nécessite 10 paraset
i) le modele de Cowper-Symonds ou de Johnson-Codkiiquécessite 5 paramétres.

Les 3 modeéles sont comparés sur un acier IF dtérelits essais monotones de

traction a difféerentes vitesses de déformation feréntes températures. Les auteurs
concluent principalement a trois résultats de aaitaparaison :
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i) Méme si le nombre de paramétres a identifier egtifstativement moins éleve, le
modéle de Allairet al. reproduit aussi bien les résultats expérimentawexlg modéle
de Tanimura-Zhao et ce, sur un large domaine @ssat de déformation.

i) Le modeéle de Allairet al, qui requiert presque autant de paramétres aifidéemfue le
modele de Cowper-Symonds, prédit de facon beauglsggprécise les résultats.

iii) La sensibilité & la température du modele de Tardrdinao semble insuffisante a en
reproduire les principales caractéristiques. Le élodle Tanimura-Zhao n’est pas
applicable dans le domaine quasi-statique. Le neodielAllainet al, au contraire, est
beaucoup plus précis en température, et s’appbquéout le domaine de vitesses de
déformation.

Le modéle proposé ici est une généralisation dandomaine tridimensionnel du
modele scalaire de Allairet al. Afin de compléter la validation du modele élasto-
viscoplastique proposé dans le cas d'essais plogpleses (non-monotones et avec des
changements de trajets de chargement notammeng,auamnparons notre modele dans cette
partie a deux modeéles récents tirés de la littézatu

i) le modele viscoplastique de Uenishi et Teodosiunp4é,
i) le modele thermo-viscoplastique de Rusieekl.[Rus07].

Avant de comparer les résultats et afin de migupréhender les différences dans les
différentes modélisations, nous présentons icvengent les deux modéles.

Le modeéle de Uenishi et Teodosiu

Teodosiu et Hu [Teo95] ont proposé un modele pim&mmlogique basé sur
I'observation microscopique et macroscopique disssxpérimentaux. Souvent désigné
comme modéle a base microstructurale reposantrsaraglele d’écrouissage intragranulaire
basé sur la formation et la destruction de strestute dislocations, il permet de décrire de
nombreux phénomenes transitoires d’écrouissage tmschangements de trajets de
déformation. Ce modéle comporte un ensemble daewariables internesX( P, S et R)
décrivant le comportement macroscopique et néeessilentification de 13 paramétres
matériau.

Le modéle de Uenishi et Teodosiu [Uen04] qui nmiiéresse dans notre étude, est
I'extension viscoplastique du modéle de Teodositiet Ce modéle permet de prendre en
compte la sensibilité a la vitesse de déformatiomecessite I'identification de 17 parametres
et comporte toujours quatre variables intern€sR, S et R). Le tenseuP de polarité est un
tenseur d’'ordre 2 sans dimension. La contrainteadiements,, s'exprime comme :

6.q(6 -X) =Y, + R+ |5

ol Yo est la limite d’écoulement initiale et f un pardreénatériau. Le termé||S| représente

la contribution a I'écrouissage isotrope des stmgst organisées de dislocations, f variant
entre 0 et 1. La variable interne scalaire R, quantlle, représente la contribution a
I'écrouissage isotrope des dislocations statistque loi d’évolution de R est une équation
différentielle de type Voce :

R :CR (Rsat -Rﬁvepq
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ou G contréle la vitesse de I'écrouissage isotroRe, et Y,, initialement constants dans le

modele original de Teodosiu et Hu, sont désorméeddants de la vitesse de déformation
dans cette extension viscoplastique selon les dguations suivantes :

o 2
.~ &
v, = ¥4y 1K L
AR | &g
- Vp v
Rsa[=Rsa[,o(‘°’.ﬂ]
€

ou Y,, YS, AR, ao R.., et v sont des parametres matériau &t une vitesse de

déformation de référence. La contrainte de rappebkt un tenseur d’ordre 2. Elle suit la loi
d’évolution suivante :

eq
Oeq

. ¢-X .

X:Cxlzxsat( )—X}avp
ou G est un paramétre contrblant la vitesse de sabarati X, la valeur de saturation. Cette
derniere évolue avec les structures de dislocatonisavers de la variable interBetenseur
d’ordre 4, décrivant la résistance directionnebela@ microstructure. La variable interBese
décompose en 2 partiesg & S;. Au final, la valeur de saturation;Xpeut s’écrire :

X o= X HADT[S, | +S 7
avec|d=y/S,” +|S |, S, =NSN et N=¢7/

Xo est la valeur de saturation initiale et r un pamenmatériau. La variable, ®st associée a
la densité des dislocations dans les systemesisiegients actifs a l'instant t. Elle contribue
a une augmentation générale de I'écrouissage. heete S, d'ordre 4 contribue lui, a
'adoucissement du matériau suite a la destrucpantielle des structures latentes de
dislocations formées lors de déformations antée®({idad06]. Leur évolution s’écrit :

SL = 'CSL (”SL ”j élﬂ

g"

S

sat

SD = C‘\SDI: q %at _%) _h§:| év(—?q

Cs. et n sont deux parameétres matériau positifs contrdtamitesse de saturation &. Csp
contrdle la vitesse de saturation de la variabl¢éaBdis que ;est sa valeur a saturation. Les
fonctions g et h compléetent I'évolution de la valea S. La fonction g décrit pour un
matériau ayant subi une prédéformation conséqudmtstagnation de I'écrouissage avant
reprise lors du trajet inverse de déformation. daction h décrit la |égére baisaes, de la

variable $ lors d’'un essai Bauschinger.
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C
1.—= |5 pl s R >0,
CSD_{_Cp Ssat 1 XN
g= c h:E 1-—)( (6 X)N Oeq
G—
(1-PD)"P{1—pi] sinor =
Cosp*C, S

Pp est la projection du tenseur de polaft&uivant la direction couranté de la vitesse de
déformation plastique B, =P : N . Le tenseur de polarité qui rend compte de la polarisation

de la microstructure suit la loi d’évolution suitan

P=C,(N-P}? P(0)=0

eq’

C, est un parametre matériau caractérisant la vidsgmlarisation de la microstructure. Pour
une analyse de sensibilité et une description ceraples parametres du modele, le lecteur
pourra se référer a I'article de Haddadlial.[Had06] Au final, 'ensemble des équations du
modele viscoplastique de Uenishi et Teodosiu néeeks parametres matériau a identifier.

Le modéle RK

Le modele RK développé par Rusiretlkal [Rus07] est un modele phénomeénologique
thermo-viscoplastique. Il est donc sensible a hapterature et a la vitesse de déformation au
cours des essais. Construit sur la base du formalde I'activation thermique, ce modele
considére, contrairement a notre modeéle, que l&aiote totale dans les matériaux cubiques

centrés est la somme d’une contrainte intefpeet d’une contrainte effective” :

Ooq (60,60, T) = @[cu (e e T) +o"(e0,T)]

eq'® eq E eq’“eq’ eq
0

Cette somme est elle-méme normalisée par un teuindégrit la dépendance du module de
Young E(T) vis-a-vis de la température T. Cetteathifance s’exprime selon la loi suivante :

EM . 1-— ex;{e* (1 - T—’“D
E, T, T

0" est la température homologue, c'est-a-dire la éeatpre du matériau en Kelvin exprimée
en fraction de la température de fusidp, est la température de fusion efl& module de
Young a OK. Les effets de température et de sdigildi la vitesse de déformation sont

introduits au travers d’'un module plastiquge.,,T) et d'un coefficient d'écrouissage

n(égg,T) dans I'expression de la contrainte internede type Swift :

o, (8"" g\ T) = BE" T)(s ,te’ (e&)

eq’ eq’ eq

avecg, un parametre matériau.
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Les expressions explicites du module de plastiBig€l;,T) et du coefficient d’'écrouissage

n(.éVp T) sont données dans les équations suivantes guv, B,, D,, n, et ., sont des

eq’
(T e I
- Vp - max
B(Seq’T) — BO (ﬁj Iog(gj}

parametres matériau :
n(seq,T) =ny, 1-D, T ogd - avec ﬁseq,T)>0

m € min

Baseée sur le formalisme de l'activation thermiggems toutefois considérer la probabilité de

saut retour, la contrainte effectiwé(é“e‘;,T) dans le modele RK s’exprime comme :

Ty e "
o (£2.7) = 6{1 - Dl(T—J log é";gX}

m eq

avec cs’;, D, et m des parameétres matériau. Le modéle RK pregadedent en compte

I'accroissement adiabatique de températarg, résultant du travail plastique converti en
chaleur. La températurey B'exprime donc comme :

T, =T, +AT, T, =T, +%I% (g,&(g),T)da

pLp

avec p et G respectivement la masse volumique et la chalewsigae du matériau a
pression constante € un coefficient matériau. Le modele RK proposé dsasforme

thermo-viscoplastique, nécessite 17 parameétres gocwnstantes fondamentales pour les
aciers.

Résultats

Dans cette partie, nous confrontons les résuttatsnodéle proposé aux résultats du
modéle de Uenishi et Teodosiu et du modele RK.réssltats expérimentaux utilisés sont
tirés de la littérature [Uen04]. lls ont été eftekd sur un acier IF dont la composition et la
microstructure sont proches de celle de l'acier ®Gfrécédemment étudié [Uen04].
L’ensemble des parametres pour les trois modeleisdamnés dans [€ab. 2.8 Concernant
le modele élasto-viscoplastique de ce travail disdh nous avons utilisé directement les
parametres identifiés précédemment pour I'acier ®€Q tenant compte du changement de
température, c'est-a-dire en réactualisant lesixaldec,, A et B. Seuls les paramétres A et

B ont été réévalués afin de prendre en comptenisilsité a la vitesse Iégérement différente
de cet acier IF.
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Co 3,5 1 Sensibilité a la polarisation
Cr 50,8 1 Sensibilité & la saturation de I'écrouissaggope
Csp 6,9 1 Sensibilité a la saturation de la variablerime $
CsL 6,67 1 Sensibilité a la saturation de la variabterne $
Cx 145,1 1 Sensibilité a la saturation de I'écrouisseigématique
Modele f 0,859 1 Constante matériau
viscoplastique n. 1,0 1 Constante matériau
P a Np 48,9 1 Constante matériau
- de ol 85 1 Constante matériau
Uenishi et Teodosiu| ¢, 1149 MPa Limite d'élasticité initiale
N Y, 465,1 MPa Constante matériau
17\ pjrar.r}gtres ARy 0,627 eV Energie libre apparente d’interaction
a identitier £ 1,81x16 1 Constante matériau
Reo 29,7 MPa Valeur initiale de saturation de I'écreaige isotrope
4 0,02 1 Constante matériau
S, 245,8 MPa Valeur a saturation de S
Xo 16 MPa Valeur initiale de saturation de I'écroagss cinématique
(a) Constantes matériau
Bo 552,89 MPa Module de plasticité
No 0,285 1 Exposant d’écrouissage
€, 1,8x107 1 Déformation initiale
D, 0,48 1 Constante matériau
v 0,2 1 Sensibilité a la température
Modeéle thermo °, 406,3 MPa Contrainte effective a OK
- lasti m 2,8 1 Sensibilité a la vitesse de déformation
viscoplastique D, 0,19 1 Constante matériau
RK (b) Constantes fondamentales
Eo 212 GPa Module de Young a OK
8 parameétres 0 0,59 1 Température homologue
a identifier T 1600 K Température de fusion
. 10’ st Vitesse de déformation & saturation
€ 10° st Vitesse de déformation minimale
c, 470 JkgK? Chaleur spécifique
B 0,9 1 Coefficient de Taylor-Quinney
p 7800 kg.n? Masse volumique
o 10° K*? Coefficient de dilatation thermique
(a) Constantes matériau
2 9,74 o Volume d’activation (équivaut & A=13,6 MPa & T=R)O0
o AG, 0,35 eV Energie d’activation (équivaut & B=0,0465 T=300K)
Modeéle élasto- Cr 8 1 Sensibilité & la saturation de I'écrouissagérope
viscoplastique R 255 MPa Valeur & saturation de I'écrouissagedgetr
proposé Cx 100 1 Sensibilité a la saturation de I'écrouisszigématique
X2 13 MPa Valeur a saturation de I'écrouissage cinigmat
7 paramétres o, 115 MPa Limite initiale d'élasticité
A identifier (b) Constantes fondamentales
E 210 GPa Module de Young a 300K
. . v 0,3 1 Coefficient de Poisson
(8 parametres si | |, 1,38x10%  J.K! Constante de Boltzmann
prise en compte de | m 3 1 Coefficient de Taylor
la température) P 10 m? Densité de dislocations mobiles
Vowye ~ 10% st Fréquence de Debye
b 2,5x10" m Norme du vecteur de Burgers

Tab. 2.8 —Constantes utilisées et paramétres matériau ideigfpour trois modeéles
viscoplastiques différents destinés a simuler lemqmrtement d’un acier IF.

La Fig. 2.28permet de confronter les résultats du modele m®pwec d’'une part les
résultats expérimentaux et d’autre part les résutia modéle de Uenishi et Teodosiu. Les
deux modeles décrivent parfaitement les essais toones quasi-statiques de traction (courbe
1) et de cisaillement simple (courbe 2). Concerrla@®sai dynamique de traction ayant
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préalablement subi une prédéformation a 8% (coRybke modele proposé décrit tres bien les
résultats expérimentaux et ce, mieux méme que léelaade Uenishi et Teodosiu. Sur la
courbe 5 qui décrit 'essai quasi-statique de besaent simple suite a une prédéformation en
traction a 20%, les deux modéles décrivent parfatd le comportement du matériau, le
modele de Uenishi et Teodosiu décrivant de facaorenplus précise le régime transitoire de
déformation suite au changement de trajet.

600
L Résultats expérimentaux 5
Uenishi & Teodosiu (2004) 9 i
1
400 Uenishi & Teodosiu (2004) SRR
'enishi & Teodosiu 4
Modéle e
= 5
o f
E 200 W
) i
7] : -
g ]
o
0
-200

-0.4 0.2 0O 0.2 0.4
Strain

Fig. 2.28 —Comparaison entre le modéle proposé et le modéléJdaishi et Teodosiu sur
la base de résultats expérimentaux effectués suramer IF [Uen04].

(1) Essai monotone de traction a 0,001s-1 ; (2) Essatraction a 1000s-1 apres
une prédéformation a 8% par un essai de traction0@®01s-1; (3) Essai
monotone de cisaillement simple réalisé a 0,001s¢(4) Cisaillement simple
retour suite a une prédéformation de 10, 20 et 386 cisaillement simple aller ;
(5) Cisaillement simple apres une prédéformatior208c par un essai de traction
uniaxiale a 0,001s-1. Les déformations en abscissed les déformations vraies
pour les essais de traction et la quantité de défation en cisaillement pour les

essais de cisaillement simples.

Une différence plus marquée entre les résultass dirix modeles réside dans la
description des essais de cisaillement Bauschéd€x, 20 et 30% de déformation. Le modeéle
de Uenishi et Teodosiu décrit parfaitement le comgmoent du matériau lors des trajets
inverses arrivant notamment a capter les phénoméeepassant au niveau des points
d'inflexion des courbes expérimentales (gréace notant au parametrepn Le modele
propose ici se révele incapable de décrire legtrapverses avec autant de précision : les
régimes transitoires d’écrouissage dds aux changmsnmue trajets n’'ayant pas été intégrés
dans la modélisation. L'intégration d’autres loi@alouissage cinématique prenant en compte
ces phénomeénes reste cependant possible. En @éfat simplicité de la loi d’écrouissage
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cinématique utilisée, le modéle capte néanmoing g@vécision la translation du domaine
élastique lors des trajets inverses et décrit d@énacorrecte I'écrouissage.

Avec deux fois moins de parametres que le modelgehishi et Teodosiu, le modele
élasto-viscoplastique proposé permet de décriréaden trés précise le comportement de
I'acier IF étudié lors de trajets de chargement glexes non-monotones. La sensibilité a la
vitesse de déformation est méme décrite de facos plécise que le modéle de Uenishi et
Teodosiu comme le montre la courbe expérimentaldratgtion & 10005 Cependant le
modele plus complexe de Uenishi et Teodosiu pedmelécrire avec une grande précision les
régimes transitoires d’écrouissage suite aux chaeges de trajet de déformation. Ces
phénomenes, n'ayant pas été intégrés dans notréliseithn, ne sont pas décrits par le
modele proposé.

700 . [

600¢ Expérience

1000s-1 —'-E 600 f Expanmental resulls 2

o 500 [a
X

a00f 0.00151 =—

(MPa)

S 300

—= RK modal

True stress. o (MPa})
-

200} o

] 1
100 ] 100 |

O )y ey s v Y ] {} F i
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 '
Déformations vraies 0 0.1 0.2 0.3 0.4 05 0.6

True strain, ¢

() (b)

Fig. 2.29— Essais de traction uniaxiale & 1000t & 0,0013 sur un acier IF [Uen04].
Comparaison entre le modele proposé (a) et le med& [Rus07] (b).

Les Fig. 2.29aet Fig. 2.29bpermettent de comparer le modéle proposé au mételsur
deux courbes expérimentales représentant resp@eiteun essai quasi-statique de traction a
0,0018" et un essai dynamique de traction réalisé & uesse de déformation de 1080Si

la description de la courbe de traction & 1008st quasi-identique entre les deux modéles, le
modéle proposé décrit de facon plus précise ladiniiélasticité et I'écrouissage de I'essai de
traction quasi-statique. Avec autant de parameétrigfentifier que le modele RK, le modele
proposé permet donc de capter de fagon tres prigcsansibilité a la vitesse de déformation
de l'acier IF au travers de la contrainte d’écowdainet de la description de I'écrouissage.
N’ayant pas de résultats d’essais complexes dibfEmpour le modele RK, la comparaison
entre les deux modéles se résume a des essaisames.ot

Cette derniere partie a permis d’une part de peécavantage les capacités du modéle
a décrire le comportement élasto-viscoplastiquse ti& trajets complexes de déformation et
d’autre part de situer cette nouvelle approche rppport a deux modéles récents de la
littérature. Au vu de ces dernieres comparaisamanbddele apparait comme un excellent
compromis entre simplicité d’identification et pisgon des réesultats.
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[1.4.6 Limites de la nouvelle approche

La nouvelle approche a été appliquée et validés da chapitre sur des aciers doux
100% ferritiques. Le domaine de matériaux concerai€le modeéle ne se limite pas pour
autant aux aciers doux mais s’étend a I'ensemldergddériaux cubiques centrés ou, en raison
des fortes contraintes de friction de Peierls quégnent, le déplacement des dislocations
mobiles a la particularité d’étre beaucoup pludidiié et lent que pour les matériaux
cubiques a faces centrées. Dans ce modele, laaguertd’écoulement est considérée, selon
les travaux de Rauch [Rau93], comme une combindiséaire d’'une contrainte athermique
et d'une contrainte effective afin de rendre comjitemécanisme de glissement particulier
des dislocations dans ces matériaux. Celui-ci edfie par nucléation et déplacement des
doubles crans (ou doubles décrochements) des segmems sur les parties vis des
dislocations. Les limites de I'approche sont doiteaement liées aux limites d’application
de ce mécanisme.

L’'approche a été validée sur une large gamme thsse de déformations et de
températures. Dans ses travaux initiaux, Rauchg8dimite I'utilisation de la combinaison
linéaire entre contrainte effective et contraintieeamique pour des températures situées en
dessous d’'une température de transitigr 0,2T ou T est la température de fusion du

matériau. Pour des températures supérieuresp,aleb propriétés mécaniques et le

comportement des dislocations ne dépendent plda diucture cristalline et le modéle ne

s’applique plus. Le modéle s’applique donc pour eespératures homologues inférieures a
To (inférieures a 373K pour les aciersp domaine de vitesse de déformation quant & lui
s’étend jusqu’a I'apparition du phénoméne de « phodrag », aux alentours de 1000 s-1.
Ces deux principales limites d’application de I'epghe permettent cependant de traiter la
majorité des problemes de simulations de laminadeoid, d’emboutissage et de crash

automobile ou de transpofig. 2.30.

s Crash tests
Tréfilage
Mise en forme Usinage
a froid < Emboutissage rapide
To<0,2T; Frappe a froid
Laminage
-
~ _._._._._._._._._._._._._._._._._._._._._._._._._- ...........................
Filage
Mise en forme ]
a chaud < Laminage
To>0,5T Forgeage
-
| | | | | | | | | | |
10°  10* 10° 10° 107 1 10 10 10° 100 10

Fig. 2.30— Situation du modéle (en grisé) parmi les gammesvdesses de déformation imposées
dans les principaux procédés de mise en forme (cBsdMon96]) et crash tests.
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Enfin, pour des raisons de simplicité du modétetains parametres ont été considérés
comme constants tandis que certains phénomeénes edgthauffement du matériau ont été
négligés. L’énergie d’activation et le volume digation ont été considérés constants et donc
indépendants de la quantité d’éléments en soludmide. Uenishi et Teodosiu suggérent
plutbt que I'énergie d’activation doit décroitreeavia quantité d’éléments en solution solide
et que le volume d'activation doit augmenter. L&dssage isotrope et I'écrouissage
cinématique ont été modélisés de maniere purenigmagmenologique avec un minimum de
parametres afin de faciliter 'implantation numéeqtridimensionnelle du modéle. Cette
simplicit¢ de modélisation a été faite au détrimelt sens physique des parametres
d’écrouissage utilisés en vue d’'une premiere implion dans les codes d’éléments finis.
Toutefois, le modele reste entierement ouvert @lisation d’autres lois d’écrouissage plus
physiques et comportant plus de paramétres miaciataux afin de pouvoir appliquer une
approche inverse d'autant plus riche (sujet abdeds les chapitres suivants).

[1.5 CONCLUSIONS

Dans la premiere partie de ce chapitre, nous avappelé le formalisme
thermodynamique utilisé pour la formulation de laie comportement non-linéaire
tridimensionnelles. La définition de I'énergie kEba permis d'obtenir les lois d’état, équations
qui définissent d’'une part les relations existaetgse les variables d’état de notre étude et les
forces thermodynamiques qui leur sont associéed’attre part les variables internes
associées aux phénomeénes irréversibles qui noasessent. L'évolution de ces variables
internes a été définie par le potentiel de disgpajui satisfait les conditions imposées par le
formalisme des matériaux standard généralisés.ddngaraison des différentes formes de
loi de comportement viscoplastique a été menée adimetenir le meilleur candidat a une
implantation dans un code d’éléments finis pourud@mdes essais de mise en forme et de
crash.

Dans une deuxiéme partie, nous nous sommes atactiécrire I'origine de la forme
de la loi de comportement choisie au travers desamgmes de glissement des dislocations
responsables de la déformation dans les matériaimgues centrés. Le formalisme de
I'activation thermique a permis, en tenant compée la probabilité de sauts retour des
segments de dislocations, de déterminer la formesians hyperbolique de la loi de
comportement. Cette derniére permet de décrire deamisme de glissement par double
décrochement des parties coins sur les partieslegsdislocations, mécanisme propre aux
matériaux cubiques centrés. En utilisant le foremaé de Rauch, la contrainte d’écoulement a
été définie comme une combinaison linéaire d’'unetrainte interne et d’'une contrainte
effective. Enfin, en suivant I'idée originale deldh et al, il a été montré que la forme en
sinus hyperbolique de la loi de comportement caupé formalisme de la contrainte
d’écoulement de Rauch permettait d’obtenir unelécomportement viscoplastique originale
pour les matériaux cubiques centreés.

Cette loi, a l'origine scalaire, a été reformuli& dans un cadre tensoriel et
incrémental afin d’obtenir une loi de comportemélasto-viscoplastique tridimensionnelle.
Le potentiel de dissipation ainsi que les variablésrnes d’écrouissage ont été définis afin de
respecter le cadre thermodynamique posé dans taigree partie du chapitre. Par souci de
simplicité, I'écrouissage isotrope ainsi que l'agssage cinématique ont été définis a l'aide
de lois phénoménologiques. Leur évolution est tamspectivement par une équation
différentielle de type Voce et une équation diffdielle de type Armstrong-Frederick. La
nouvelle approche ainsi définie fait intervenir tspgramétres. Une analyse des parametres et
des variables internes, portée plus particulierérsan deux parametres clairement liés aux
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mécanismes responsables de la déformation, a pdempséciser la maniere dont le modéle
pouvait décrire la sensibilité a la vitesse de déédion et la sensibilité a la température.

Dans la derniere partie du chapitre, la nouvetile de comportement élasto-
viscoplastique a été appliquée dans le cadre dessatoux ferritiques. Afin de valider le
modele, les résultats des simulations ont été corspaux résultats expérimentaux sur des
essais effectués a différentes vitesses de défammet a différentes températures ainsi que
sur des essais comportant des changements de deajgéformation (essais Bauschinger,
essais orthogonaux). Cette confrontation a soulignéapacité du modeéle a décrire trés
précisément les principales caractéristiques dupootement visqueux, a savoir la sensibilité
a la vitesse de déformation et la sensibilité tetapérature. Enfin, afin de définir les limites
du modéle et de situer plus précisément ses capagtitson domaine d’application, le modéle
a été comparé a d'autres modeles viscoplastiquetarts dans la littérature sur des trajets
complexes de déformation et des essais séquentisdasemble de ces résultats trés
prometteurs, valide la nouvelle approche tridimemselle sur une large gamme de vitesses
de déformation et de températures.

Ce chapitre a montré que la nouvelle loi de cotgmoent proposée était un excellent
candidat pour la modélisation du comportement @uaistcoplastique d’un acier monophasé
proposant a la fois une facilité d’identificatiosd parametres, une précision accrue des
résultats sur un domaine d’application étendu empéatures et en vitesses de déformation
ainsi qu’une signification physique des parametesponsables du comportement visqueux.
Dans le cadre plus général de la modélisation dessamultiphasés qui nous intéressent dans
cette étude, il faut prendre en compte maintedamature hétérogene des phases existantes
dans de tels aciers. Si le comportement de chaugsepeut étre décrit a I'aide de la nouvelle
loi de comportement proposée dans ce chapitre h#pite suivant s’applique lui, afin
d’obtenir le comportement macroscopique de I'amettiphasé, a modéliser précisément les
différentes interactions élasto-viscoplastiques stexites entre les différentes phases
constitutives a I'aide de modéles micromécaniques.
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Chapitre 11l : Modélisation des hétérogénéités amportement de phases EVP

1.1 APPROCHE MICROMECANIQUE

Le chapitre précédent a permis de définir et ddtreneen place une loi de
comportement élasto-viscoplastique en se basant lesirmécanismes particuliers de
glissement des dislocations des matériaux cubigaasés. Cette loi a été validée dans le
cadre d’aciers monophasés. Cependant, pour un miiphasé, les champs mécaniques
régnant dans chacune des phases constitutiveslifi@nénts. Afin de décrire précisément le
comportement global d’'un acier multiphasé a I'éehele la structure (éprouvette, piece
emboutie), il convient de bien tenir compte de®fugiénéités des propriétés mécaniques dues
notamment au multiphasage a I'échelle de la miarogire. Dans cette optique, et afin de
modéliser le comportement mécanique d'une strucurgartir de la description de
mécanismes physiques microstructuraux, une appnochi-échelle est nécessaire. Au sein
du matériau, différentes échelles d’hétérogéngts/ent étre considérées (phases, grains,
dislocations, molécules, atomes) et la modélisationcaractére hétérogéne d’'un matériau
reste somme toute relative a cette échelle d’olasierv. Dans le cadre de ce travail, nous nous
intéressons particulierement aux effets du mulSphe, c'est-a-dire a la différence de
comportement mécanique des phases constitutivesatier multiphasé et a leur influence
sur le comportement macroscopique.

Ce chapitre est consacré a I'étude et 'analyse idieractions existantes entre les
phases au sein d’'un acier multiphasé. Dans un preeinps, afin de bien définir I'échelle
des hétérogénéités concernées par cette étude, nappelons les bases des outils
micromécaniques de changement d’échelles permeadtamtlier le microscopique (échelle
d’observation des hétérogénéités) au macroscogicpaportement mécanique recherché).
Au travers d'un apercu des principaux modeles @msttion d’échelles, une attention
particuliére est portée sur les approches a champgns a variables internes dont nous
choisissons deux modeéles pour cette étude. Endims momparons les deux modeles retenus
afin d’en déterminer les limites pour une appl@aten mise en forme.

[11.1.1 Nécessité d'une approche multi-échelles poswne modélisation prédictive

Dans le chapitre précédent une loi de comportelasto-viscoplastique a été établie
dans un cadre thermodynamique qui permet d’assareohérence. La comparaison entre les
résultats des simulations et les essais expérimertaalidé cette approche dans le cadre des
aciers monophaseés ferritiques. Concernant lessameitiphasés, il est possible d’utiliser la
méme loi de comportement et d’identifier un nouvgaw de paramétres afin de pouvoir
décrire de nouveaux essais expérimentaux. Cetteardém basée sur I'expérience, est
purement phénoménologique. Si cette approche ph&mmlogique permet une bonne
description du comportement des structures a digegsllicitations et une bonne optimisation
des géométries pour le concepteur de piéces, &le demeure pas moins limitée sur
plusieurs points :

i) La validité des simulations est directement tribvetdes conditions dans lesquelles la
loi de comportement a été identifiée. Il faut dalassurer qu’en tout point de la
structure modélisée, les conditions sont a tout emdmespectées au risque de sortir du
cadre de validité de la loi.

i) Un jeu de parametres est valable pour un ensengbt®ditions données (matériau,
sollicitations, température...). Si 'une des coradis change, par exemple si la nuance
de l'acier change, il faut recommencer I'ensemhle plocessus d’identification a
partir de nouveaux essais experimentaux.
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L’objectif de ce chapitre est plus ambitieux dansens ou la modélisation des aciers
multiphasés s’y veut prédictive. Pour un acier bgghpar exemple, si I'intérét est de savoir
quel est 'impact de la fraction volumique de laph ferritique ou encore de savoir comment
la limite d’élasticité de la phase martensitiquatgeuer un réle sur les propriétés mécaniques
de cet acier, alors le recours a une autre démadehenodélisation que la démarche
phénoménologique est nécessaire. Une telle démapshimettant un retour sur la
microstructure du matériau est précieuse car @ienpt d’agir directement sur la source des
propriétés mécaniques observées. Cette démarameeree » est au coeur d'un probléme
multi-échelle qui est celui de faire le lien enlies mécanismes observés par le physicien a
I'échelle microscopique et le comportement mécamiguacroscopique observé par le
meécanicien a I'échelle de la structure. Ce passagessaire entre un domaine microscopique
et un domaine macroscopique est assuré par unec#maicromécanique qui se situe a une
échelle intermédiaire. La démarche micromécaniqoasiste a remplacer le milieu
hétérogéne du matériau réel en un milieu homogéme rdatériau fictif équivalent du point
de vue mécanique. Cette transformation dont ndossalpréciser la méthodologie dans la
partie suivante a lieu a une échelle suffisammetiteppour pouvoir prétendre améliorer la
prédictibilité des modeles en se basant sur deérdg&néités microstructurales mais
également suffisamment grande afin de pouvoir Yigyer les concepts de la mécanique des
milieux continus.

[11.1.2 Echelle de description, longueurs caractéstiques et notions de V.E.R.

Cette échelle intermédiaire est intimement lida &aille « h » des hétérogénéités ou
des domaines hétérogeénes visés. Tout matériavéfreutonsidéré comme hétérogene a une
échelle donnée. D’ailleurs, comme évoqué précédemns®mn degré d’hétérogénéité est
relatif & I'échelle d’observation. Si une éprougete traction d’un acier biphasé peut paraitre
homogeéne a I'eeil nu, qu’en est-il a I'aide d’'un r&cope optique ou apparaissent différents
domaines de phases ou a l'aide d’'un microscopelaydge électronique ou apparait la
structure polycristalline de I'acier ?

L’échelle de description est choisie directemenfanction de I'objectif visé et donc
de la taille des hétérogénéités microstructurales kpn désire modéliser. Ainsi, si I'on
s’intéresse a I'impact de la forme des grains gialycristal sur le comportement mécanique
du matériau, on s’attachera a considérer une taitle> d’hétérogénéité équivalente a la taille
des grains pour décrire une texture morphologi@ieu contraire, on s’intéresse a I'impact
de la fraction de ferrite sur le comportement glaban acier ferrito-martensitique alors on
s’intéressera plutét a une taille équivalentetaille des domaines de phases.

Ces considérations étant entendues, il est abmsie au sein du matériau hétérogene
de définir un volume élémentaire représentatif (R.E de taille caractéristique «I» qui
correspond a la taille de I'ensemble des hétéraggné considérer. Cet ensemble doit
répondre a plusieurs conditions :

)] il doit étre suffisamment grand pour pouvoir étomgidéré au sens statistique
comme représentatif du matériau en tout point éhBle des hétérogénéités.
Comprenons par la qu'il doit étre suffisamment grdevant la taille « h » des
hétérogénéités qui nous intéressent :

| >> h (3.1)
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i) il doit étre suffisamment petit devant la tailleL« de la structure
macroscopique de sorte gu'il puisse étre considgEmme un domaine
homogene a I'échelle de la structure.

| << L (3.2)

Cette derniére condition impligue que le compodeinglobal du V.E.R. dans le
matériau réel peut étre remplacé par un comportehmmnogene équivalent de telle sorte que
le calcul de structure mené sur le matériau home@gpivalent apporte les mémes solutions
en contraintes et en déformations qu’un calcultdesgire qui aurait été mené directement sur
le matériau réel hétérogéne. En d'autres termesle simatériau peut étre hétérogene
microscopiquement a I'échelle du V.E.R., il doireéthomogene macroscopiquement a
I'échelle de la structurd={g. 3.1).
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(2) : Milieu homogeéne - (2) : milieu microhomogétenacrohétérogene - (3) : milieu hétérogéne - @jlieu
microhétérogéne et macrohomogéne. Seuls les c4 ferivent prétendre a I'existence d'un VER.

Fig. 3.1— Tailles caractéristiques et conditions d’homogéng&itnacroscopique pour
I'existence d’'un volume élémentaire représentatfER).

Enfin, la taille « h » des hétérogénéités conseeree peut pas étre plus petite qu’une taille
« @, » en deca de laquelle la mécanique des milieuxirasne s’applique plus. En tenant
compte de ces considérations physiques, on comesidé&ette taille «, » de l'ordre du

dixieme de micron. L’ensemble des conditions pewé &sumé par la triple inégalité
suivante qui définit la séparation nécessaire dbslies :

g, <<h<< << L (3.3)

Si I'existence d’'un V.E.R. de taille « | » peutsiigtre définie, tout I'intérét et la difficulté sle
méthodes micromécaniques résident dans le passageomportement du milieu réel
constitué d’'un ensemble hétérogéne de domaines geme au comportement global d’'un
milieu homogene équivalent. La méthodologie adopt¥es ces approches micromécaniques
est présentée dans la partie suivante.
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[11.1.3 Rappel de la méthodologie de ’homogénéisan

Le V.E.R. représente un ensemble hétérogene deaidem plus petits considérés
comme homogeénes. L’objectif est maintenant de raogplcette représentation fine du milieu
réel par un milieu fictif homogene dont le comporésmt mécanique global est équivalent au
comportement global du milieu réel. La méthodolag@dopter comporte classiquement trois
étapes : la représentation, la localisation etntibgénéisation.

L'étape de représentation

Le choix de I'échelle de description microscopigne suffit pas. L'étape de
représentation consiste a décrire géométriquenteméeaniquement le systeme considéré,
c’est-a-dire le V.E.R. Il s'agit d’identifier lesonstituants élémentaires considérés comme
homogenes du domaine hétérogéne, de décrire leamg@ment dans I'espace (topologie),
leur comportement mécanique et de déterminer cquedle sont les caractéristiques
géomeétriques pertinentes pour la modélisation. iABmE£omportement local sera représenté
par :

o(r) =c(r):e(r) dans le cas de I'élasticité linéaire, (3.4)
6(r) =1(r)(r) dans le cas de I'élastoplasticité, (3.5)
o(r) =b(r):¢(r) dans le cas de la viscoplasticité, (3.6)

g(rt) =s(r):e(r, 1 +m(cs,éVp . ) :6( 1, } en élasto-viscoplasticité (3.7)

Il faudra recourir a des démarches développées l@achapitre Il pour identifier les
différentes parties du comportemeotI( b, s, m...). Dans le cas d'un acier biphasé, selon
I'échelle de description retenue, les domaines idénss comme homogenes pourront étre
constitués d’'un grain ou d'un agrégat de grainsagppant a I'une ou l'autre des phases.
Suivant les cas, la distribution dans I'espacedigsaines homogénes (grains ou agrégats de
grains) sera considérée comme isotrope ou au @@enmasentera une texture topologique qui
engendrera une anisotropie des propriétés meécaniquaine des caractéristiques
géométriques majeures et déterminantes du compemtemgiobal du V.E.R. sera bien
entendue la fraction volumique des phases.

Bien évidemment cette description du V.E.R. reatee approximation de la
microstructure a une échelle choisie. Gardons sptie que les choix faits a ce niveau de
modélisation sont déterminants dans I'approximatieria solution du comportement global
du matériau réel dont I'hétérogénéité complexdresiuite au mieux au travers des modeles.
On donnera en 111.1.4. les équations de champsrdblggme hétérogéne élastique linéaire a
titre d’exemple de transition d’échelles pour umportement linéaire simple.

L'étape de localisation

Cette étape consiste a relier les champs mécanlquaux des domaines homogénes
aux sollicitations mécaniques appliquées sur legotws du V.E.R. Ces relations s’écrivent
formellement en élasticité linéaire de la manielgante :
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(3.8)

ou A(r) etB(r) sont respectivement le tenseur de localisationdéésrmations et le tenseur
de localisation des contraintes au paintCompte tenu de la représentation statistique du
polycristal, on considére généralement par singalifon les champs locaux moyens par
domaine homogéne appelé « phase ». Pour une ph@dkse, des relations classiques de
localisations s’écrivent :

e = <s(r)>(') =(A(r )>('): E=A":E

6" = <G(I’)>(I) _ <B (r )>(l): s=g0-y (3.9

AY et BY sont des tenseurs d’ordre 4 qui dépendent de neapiés ou moins complexe du
comportement local des domaines homogénes et phdrgiement de la microstructure du
matériau. Ces relations de localisation dépendemt directement de la modélisation adoptée
en particulier du choix de la loi de comportematale et de la morphologie des domaines
homogeénes.

L’étape d’homogénéisation

Elle débouche sur la détermination du comportemem@roscopique du V.E.R. obtenu
par des opérations de moyenne sur les champs lat=atedle sorte que la moyenne spatiale

<s> des déformations locales des domaines homogérne®gae a la déformationk

observée sur les contours du V.E.R. De méme, laenmugy spatiale(o} des contraintes

locales est égale a la contrainte appliqésur les contours du V.E.R. En d’autres termes, il
est possible d’écrire :

E=(s(r))== [&(r)dv (3.10)

\%
Z:<c(r)>:% fo(r)av (3.11)

ou V correspond au volume du V.E.R.

Par exemple, pour un probléme formulé en conditide déformations homogenes
au contour Fig. 3.29, I'étape d’homogénéisation consiste a détermil@ercontrainte
macroscopiqueX a partir de l'opération de moyenne corresponddgtpiation §.11))

appliquée sur les champs de contraintes loagtixLa loi de comportement locale permet de
connaitre les champs de contraintes locafixdans chaque domaine homogéne a partir des

champs de déformations locag® . Ces derniers sont déterminés a l'aide de laioelate
localisation.
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Comportement local Comportement local
(a) Formulation en déformations (b) Formulation en contraintes

Fig. 3.2 —Schéma de résolution d’un probleme de micromécarggiwrmulé en
déformations ou en contraintes

Au final, le probleme multi-échelle, que I'apprecimicromécanique se propose de
résoudre, repose sur deux types de relations :

i) les relations de moyenne qui par définition restdine validité trés générale a
condition que I'hypothése de séparation des échadlgposée précédemment soit
respectée.

i) les relations de localisation qui traduisent leendi complexes existants entre le
comportement local de chaque domaine homogénecentportement macroscopique
du V.E.R.

Toute la difficulté des modéles micromécaniquesulté dans la formulation et la
résolution du probleme de localisation. Dans latipasuivante, plusieurs modeéles de
transition d’échelles sont abordés afin de bienmemdre les tenants et les aboutissants des
modeles choisis et développés dans ce travailéth

[11.1.4 Estimations autocohérentes pour des compoeiments simples linéaires

Les premiers schémas autocohérents dans le dombailtemécanique des matériaux
hétérogénes ont été formulés par Hershey [Her54Kréner [Kro58] dans le cas de
comportements linéaires de monocristaux et de petgcix. Le principe du schéma
autocohérent, qui consiste a prendre comme matticectement le milieu homogéne
équivalent s’applique trés bien a la morphologigdlycristal. En effet, si I'on considére que
le polycristal est formé de N familles de graingroeipés selon leur comportement
mécanique, alors le schéma autocohérent revieahsiderer N probléemes matrice-inclusion
d’Eshelby (cf. annexe 1) dans une matrice compdséailieu homogéne équivalent (MHE).
Les caractéristiques du comportement de ce delnieonnues et déterminéasposteriori
dépendent du comportement de chaque inclusionsinteractions inclusion/matricéig.
3.3). L'utilisation du schéma autocohérent semble dbeaucoup plus pertinente dans la
description du polycristal que I'approximation dulieu dilué d’Eshelby et constitue une
avancée majeure dans la description mécanique ae&siaux hétérogenes.
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L
MHE MHE MHE
Inclusion 1 Inclusion j Inclusion N

Polycristal avec N familles
de grains

Fig. 3.3 —Principe du schéma autocohérent : description dulporistal en N problémes
d’Eshelby.

L'estimation autocohérente pour des comportema&ntples (équationg3.4), (3.5) et
(3.6)) peut étre traitée de la méme facon quel quelesaibdmportement. L'illustration dans le
cas de l'élasticité linéaire est donnée ici a tit¥exemple. Les équations du probleme
hétérogene élastique linéaire sont :

Loi de comportement : ¢ =Cg (3.12)
Equation d’équilibre sur le chanfp : div(c) =0 (3.13)
Condition de compatibilité cinématique : ¢=C°u (3.14)
Conditions aux limites : %:E.X suro V (3.15)

On introduit un milieu homogene de référe@eselon la décomposition suivante :
c(r) =C+dc(r) (3.16)
En utilisant simultanément cette décompositioriplade comportemen3.12) la condition
de compatibilité cinématiqu@.14) les conditions aux limite8.15) et I'équation d’équilibre
(3.13) on obtient I'équation intégrale du probleme étpst linéaire :
g§=E -T°*(3c :¢ ) (3.17)
N -~ . . 1
ou* désigne le produit de convolution spatigf, = -E(Gi‘;j, +Gy; ) est le tenseur de Green

modifié associé au milieu de référerce

L’approximation autocohérente consiste a choesimilieu homogéne de référenCe
comme le milieu effectiiC® du probléme hétérogene élastique linéaire, cecauduit a la
relation de localisation suivante :

§=A°:E (3.18)

Ou A% est le tenseur de localisation du taux de défaomadlastique associé au tenseur des
modules élastiques effecti® tel que :

91



Acez(l +T¢ :esc)_l (3.19)

I' est la partie locale dd“. A l'aide des relations de moyenne sur le volume
(Z=6 , E=%), 'expression du module autocohérent élastiqel@&srmingé :

C®=c:A% avecA® =| (3.20)

La prédiction du champ cinématiquement admissiblgefini par(3.18) est approchée par le
choix de la solution autocohérente élastique.

[11.2 MODELISATION DES COMPORTEMENTS NON-LINEAIRES
ELASTOPLASTIQUE ET VISCOPLASTIQUE

Nous nous effor¢ons ici de présenter un bref apkistorique des principaux modeles
de transition d’échelles afin de mieux appréhemekedifficultés inhérentes a la modélisation
de la transition d’échelles dans le cas de compumg élasto-viscoplastique et de justifier le
choix des modeles dans notre étude.

[11.2.1 Les premiers principaux modéles en élastopisticité

Ces deux modeles sont considérés comme les peemiedeles de transition
d’échelles en plasticité cristalline. Basés sur tigpotheses opposées mais tout aussi
simplistes concernant le lien existant entre le mart@ment d’'un grain et le comportement du
polycristal pour la prévision de la limite d’élasté des polycristaux. Ces deux modéles
constituent deux bornes extrémes dans les modeleartksition d’échelles polycristallins.

Le modéle de Taylor-Lin

Taylor [Tay38] fait I'nypothése que la déformatiplastique localee® est uniforme
dans chaque grain et est égale a la déformationos@apiqueE appliquée au polycristal.

e =E (3.21)

Ce modele qui constitue une borne supérieure defele® de transition d’échelles
correspond au modele de Voigt [V0i28] en élastidii@ [Lin57] étend le modéle de Taylor
(qui avait négligé I'élasticite) a I'élastoplast&ien considérant cette fois que c'est la
déformation totale locale qui est uniforme et égale a la déformation maapsgie E
imposée sur le V.E.R. L’hypothése de déformatioifomme implique que le tenseur de
localisation des déformatios(r) est égal au tenseur identlt@é’ordre 4 en tout point k>
de V. La relation de localisatidB.9)a s’écrit dans ce cas :

AO =1, g =E al (3.22)

Le modéle statique
Dans le modeéle statigue de Batdorf et Budianskat4B], la contrainte dans chaque
grain est supposée égale a la contrainte appliquBéchelle du polycristal. Cette méme
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hypothese conduit, en élasticité, au modéle de R¢Bsu29]. L'’hypothese du modele
statique implique que le tenseur de localisatios dentraintesB(r) est égal au tenseur
identitél d’ordre 4 pour tout point k» de V. Dans ces conditions, la relation de |eedion
(3.9 s’écrit :

BO =1, ¢ =X (3.23)

Le modéele statique est souvent confondu avec leetaate Sachs [Sac28] qui lui est
antérieur [BerO1]. Ce dernier considére non pas umrmité des champs de contraintes
locaux mais une proportionnalité entre la conteiotale et la contrainte macroscopique de
telle sorte que c’est le systeme de glissementtdgatoefficient de Schmid le plus élevé qui
s’active dans chaque grain.

Le modele de Taylor-Lin et le modéle statique,ésa®us deux sur I'uniformité des
champs locaux, constituent respectivement une beupgrieure et une borne inférieure
concernant I'estimation des contraintes du polyakid es interactions existantes entre les
grains, surestimées dans le modele de Taylor-Lisoats-estimées dans le modeéle statique,
conduisent & un manque de précision dans la d@eariges résultats expérimentaux. En
réalité, I'hétérogénéité de la deformation plastigau sein du polycristal est source
d’'incompatibilités locales. Celles-ci sont compassépar des déformations élastiques
générées par les contraintes internes qui assliégpilibre mécanique. L'uniformité des
contraintes et des déformations dans les modéitisiist et de Taylor ne permettent pas de
prendre en compte ces contraintes internes d'@iglastique. C’est la solution du probleme
de l'inclusion d’Eshelby (cf. Annexe 1) qui, pardaite, a permis de véritablement prendre en
considération ces contraintes internes dans le®elpgs a champs moyens [Esh57].

[11.2.2 Le modele autocohérent de Kréner en élastdpsticité

Si Budianskyet al. [Bud60] sont les premiers a appliquer la solutienl’inclusion
d’Eshelby en élastoplasticité dans une matrice renétastique en utilisant I'approximation
du milieu dilué, c’est Kréner [Kro61] qui formulee Ipremier schéma autocohérent en
élastoplasticité en utilisant la solution du proiéede I'inclusion d’Eshelby.

Le schéma de Kroner

Kroner étend la solution d’Eshelby du probléemel'delusion plastique sphérique
noyée dans une matrice €lastique chargée a l'iafinias ou la matrice chargée est plastique.
Contrairement aux travaux précédents ou les graasifiés se retrouvent dans une matrice
élastique, il utilise le schéma autocohérent entifle la matrice directement au milieu
homogene équivalent, c'est-a-dire au polycristastdié. Celui-ci est soumis a une

déformation plastique homogéere , moyenne des déformatiorS de chaque ensemble de
grains ayant méme forme et méme orientation deaves€éhaque ensemble de grains est
représenté suivant la mécanique d’Eshelby parngiasion subissant la déformation libe®

et immergée dans une matrice infinie subissanteégait une déformation libr&". La
solution d’Eshelby aboutit alors a la loi d’intetiao suivante :

6=x+C:(18™): (E” -¢") (3.24)
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ou | est le tenseur identité d'ordre 4. Dans le cas a’umclusion sphérique, la loi
d’interaction se simplifie :

6= >2+2u(1-[3)(Ep - ap) avec: B =% (3.25)
v

ou p est le module de cisaillement de la matricgd ein paramétre élastique dépendant du
coefficient de Poissom de la matrice.

Malheureusement, la déformation plastique ayantré@itée comme une déformation
libre au sens d’Eshelby, le comportement mécaniquéadnatrice pris en compte dans le
modéle de Kroner est en fait élastique. En rédétééformation plastique de la matrice n’est

pas libre et dépend de I'état de contrainte Idd@me si une déformation libre plastiqi

est bien affectée a la matrice, celle-ci conseigr bn comportement mécanique élastique au
vu des modules d’élasticité intervenant dans lalélocalisation en contraintes de I'équation
de Kroner (équatioif3.25). Le traitement du probléme de localisation estadélastique et
non plastique. Le milieu environnant de l'inclusiggagit au final de fagcon élastique ce qui
n'est pas rigoureux dans I'application du schéntacahérent en plasticité. D’ailleurs, si I'on
tient compte des mémes conditions (élasticité h@megdsotrope, plasticité incompressible et
inclusions sphériques), I'équation de localisatitenLin est trés proche de celle de Kroner et
s'écrit :

6 =2+2u(E° - &) (3.26)

L’équation de localisation de Krong.25)ne differe de celle de Lin que d’un terr(iep) soit
environ 0,5 pour un coefficient de Poisson égal,3 @e qui ne suffit pas a décrire
correctement 'accommodation plastique et condwib@ estimation trop raide au méme titre
que les modeles de Taylor et de Lin [BorO1b].

Du fait d'imposer une déformation plastique lilane sens d’Eshelby, I'application du
schéma autocohérent en élastoplasticité par Kniest pas strictement rigoureuse mais a le
mérite d’avoir ouvert une nouvelle voie dans le doma de la modélisation des matériaux
hétérogénes. Nombre de modéles s’en sont insparda guite.

[11.2.3 Extensions non linéaires pour les comportemnts élastoplastique et viscoplastique

Le modéle « incrémental » de Hill

Suite aux travaux de Kroner, c’est a Hill que ravidee mérite d’avoir traité le
probleme de 'homogénéisation non linéaire en éfdasticité en affectant véritablement a la
matrice un comportement élastoplastique. Il tretsnéme probléme d’inclusion inhomogene
que Kroner a la différence prés qu’il impose laodéfation totale comme déformation libre
[Hil65]. De ce fait, la déformation plastique n’gstis considérée comme une déformation
libre de contraintes. Il propose en outre une fdatan générale sous forme incrémentale.
SoitL; etLy les tenseurs d’'ordre 4 des modules tangents plastmues de I'inclusion et de
la matrice. Les comportements de l'inclusion et ldematrice s’écrivent sous forme
incrémentale ou comme ici en vitesse :

6=L ¢ (3.27)
r=L,:E (3.28)
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La solution du probléme de l'inclusion donne :
6=X+L": (E -¢) (3.29)

ou L est un tenseur d’ordre 4 appelé tenseur d’inflaede Hill. Il dépend du tenseur
inconnulLy, de la matrice et de la forme et de l'orientationl’declusion. En utilisant les
équationg3.27), (3.28) et (3.29) on trouve :

e=L L, )E (Lt )E (3.30)

Le résultat de 'homogénéisatiort & (6)) conduit alors a la relation intégrale implicite
suivante :

LM:<Li: Lo )i, )> (3.31)

En adoptant des modules tangents élastoplastiquiésmes (malgré I'hétérogénéité de la
déformation) pour les domaines homogenes et laigeate modele incrémental de Hill prend
mieux en compte I'accommodation plastique que laelét® de Kroner. Cependant, si les
interactions sont plus souples et plus réalistesdguns le modéle de Kréner, la mise en ceuvre
numérique du modéle incrémental de Hill reste pliélgcate. Le caractére fortement implicite
de la relation intégrale impose une lourdeur nuquéridans sa résolution. Le tenseur
d’influence de HillL™ est calculé en fin de résolution aprés évaluatiomérique du module
tangent effectit. ;. En dépit des difficultés numériques, le modéléddepose la question de

la linéarisation des problemes d’homogénéisatiom tioéaires. Parti d'un probléeme
d’homogénéisation non linéaire avec l'inclusionantogéne d’Eshelby, Hill se raméne a un
probléme d’homogénéisation linéaire, en linéarisémtfacon incrémentale, la relation non
linéaire existante en élastoplasticité entre tendes contraintes et tenseurs des déformations.

Suite aux concepts générés par les travaux deeKeirde Hill, de nombreux modéles
viennent témoigner de lintérét grandissant deutiét du comportement non linéaire des
matériaux hétérogénes. Ces modeéles, qui sont poylupart des extensions du schéma
autocohérent, se distinguent par de nouveaux cdsmpents modélisés (viscoélasticité,
viscoplasticité ...) mais plus particulierement parrbuvelles méthodes de linéarisation du
comportement non-linéaire local.

Extension du modéle « incrémental » au cas viscopligue par Hutchinson
Hutchinson [Hut76] adapte la formulation incrénadatélastoplastique de Hill a la
viscoplasticité pour I'étude du fluage en utilisdes complaisances tangentes:

3¢’ =M : b0 (3.32)
Pour le cas particulier des lois puissance avecear&mposant « n » pour chacune des phases,

il montre, en intégrant les équations liant lesnders incrémentales, que la complaisance

tangenteM ™ qui relie le taux de déformation local a la coimtie locale peut étre remplacée
par une complaisance « totale » sécahi€ liant directement les grandeurs fini€gy( 3.9 :

95



P=M*" ¢ (3.33)

Dans ces conditions, Hutchinson remarque dué& =nM** et que les formulations
incrémentale et sécante conduisent au méme réssiltegtte formulation intégrée du modéle
incrémental de Hill facilite sa mise en ceuvre nuquér, elle montre cependant des résultats
trop raides proches de la borne supérieure de Taygor les fortes non-linéarités (lorsque
I'exposant n tend vers l'infini).

Le modéle « sécant » de Berveiller-Zaoui

Berveiller et Zaoui [Ber79] définissent une form@ibn sécante isotrope a partir de la
formulation intégrale de Hill dans le cas de pdbtaux isotropes sous chargements
monotones et radiaux en utilisant les équation$ieecky-Mises. En exprimant le tenseur
d’influence de HillL™ & partir du tenseweffectif inconnuL, ils montrent que la loi locale de
Hill (3.29) peut s’écrire :

6=X+L: ((SES“)'l-l): E- ¢) (3.34)

oul est le tenseur identité d’ordre 4. Dans le cas dhargement extérieur monotone, et d’'un
comportement isotrope en se limitant au cas dellision sphérique, la solution du probléme
inhomogene d’Eshelby aboutit a la loi d’interactganvante :

o = E+20p(1) (E” - ") (3.35)

ou B est le méme parametre élastique que dans les esod&shelby et de Kroner. La

variable a est une variable scalaire d’accommodation plastiqui peut étre déterminée en
fin de calcul soit par résolution d'un problemetistaque soit plus simplement identifiée a
partir d’un essai particulier puis utilisée poumhajorité des applications. Dans le cas d’'une
identification sur un essai de traction, I'expressilea vaut :

-1
3P~Ep ises
o= (1+—Mj (3.36)

Mises

et deEP

Mises

OU 2ices représentent la contrainte et la déformationtigjas équivalentes au

sens de von Mises lors d’un essai de traction.

Méme s'il est beaucoup plus restrictif que le mediecrémental de Hill, le modéle de
Berveiller-Zaoui a I'avantage de combiner la simipéi d’une loi d’interaction explicite de
type Kréner avec la prise en compte partielle d’'aneommodation plastique a I'image du
modéle de Hill. Lors d'un essai de traction, lorsde matériau est élastiqu&l... = 0), la

variable d’accommodation est égale a 1: le modéle se comporte exactenoenine le
modele de Kroner. Des que le matériau commenceastifigr, la valeur deo diminue
rapidement vers z€ro ce qui a pour conséquencaimdelfaisser les contraintes internes d'au
moins un ordre de grandeur par rapport au modgigeeaction purement élastique de Kréner
[Ber80].
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Le modéle en « Béta » (ou enf») de Pilvin-Cailletaud

Inspiré du modele de Cailletaud [Cai87], le mod&ieBéta proposé par Pilvin [Pil90],
consiste en une modification de la loi de localsaen contrainte de Kroner [Kro61] définie
par I'égquation(3.25) qui est une loi d’'accommodation de nature purenétadtique. L'idée
originale du modéle en Béta revient a exploreraurtee voie possible pour prendre en compte
la nature élastoplastique des interactions enti@sgsh Celle-ci consiste a introduire une
possibilité d’accommodation élastoplastique (oustélviscoplastique) en remplacant la

variable de déformatione™ (respectivement E) par une variable tensorielle
d’accommodatiorp” (respectivemenB' ) de la maniére suivante :

c=X+ 2u(1-f) (va - ﬁvp) avec : B = z ﬂ"p :F (3.37)
%/_/
accommodationpossibilité
de nature d'accommodation

élastique plastique
ou viscoplastique

Le tenseurB" représente la moyenne pondérée par les fractiohsniques des
variables locales d’accommodati@f . Ces derniéres suivent une loi d’évolution difféee
selon que I'on considére I'hypothése des petitésrawations ou les grandes déformations :

R VP :évp -D vp évp
en petites déformations : b b ( eq) (3.38)
avec D parameétre scalaire a identifi
B =& -D(p” -op )(c)
(3.39)

en grandes déformations : {p &2 BD{sZZ)

avec D8, D 3 paramétres scalaires andifier

L’'avantage du modéle en Béta tient au fait qu’iest’ pas restrictif aux seuls
chargements radiaux comme peut I'étre le modél8atweiller et Zaoui. Il peut donc étre
appligué dans le cadre d’'essais cycliques. Danaded’accommodation viscoplastique la loi

d’interaction perd son caractéere explicite puisigueariable d’accommodatiof” dépend de

la vitesse de déformation viscoplastique elle-m&g® a la contrainte (par exemple par un
module sécant). Dans tous les cas, sa mise en ceuvrérique reste simple comparée a des
modeles plus complexes a caractére implicite conesemodeéles issus des approches
héréditaires ou les modeéles a champs translatéseviamche, le modéle de Pilvin nécessite
d’identifier le parametre D pour chaque phase etitgse déformations (respectivement
D,5,D en grandes déformations) afin d'ajuster le congment autocohérent du
changement d’échelles. Cette identification pen¢ &ffectuée par comparaison avec des
simulations par éléments finis [Pil95], [For96] en comparant la réponse du modéle vis-a-
vis d’'un autre modele de changement d’échelles 9¥or[Gal05]. La précision de la
transition d’échelles dépend donc directement deualité de cette identification et des
conditions dans lesquelles elle est menée (majllagelele référent, sollicitations).

Le modele de Pilvin, en dépit de lidentificatiomicdoit étre menée, constitue un
modéle pragmatique, pratique pour la simulation énimoe en raison de la forme de sa loi
d’interaction. Le caractere ajustable du traitententa transition d’échelles est intéressant du
point de vue de I'étendue de son applicabilité npaise le probléme de son identification.
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Dans la suite de ce chapitre, nous nous penchanksulimites de cet ajustement afin de
déterminer son applicabilité pour la mise en forme.

Le modele « tangent » de Molinari eal.

Par la suite, d’autres formulations destinéeséaliiser le comportement non linéaire
local font leur apparition. Molinarét al. [Mol87] proposent a l'aide d’une approximation
isotrope une formulation tangente qui est ensuoif@émentée dans un cadre plus général (en
levant la condition d'isotropie notamment) par Lekehn et Tomé dans le cas de
polycristaux visqueux [Leb93]. La relation non ke locale entre contrainte et vitesse de
déformation viscoplastique s’écrit dans le cas d’formulation tangente :

: : 0
6=L":¢" +¢,(&) avecL™ :a—z (3.40)
€
ou L' est le module tangent.
La méthode tangente de Molinai al., restreinte aux lois puissance ayant méme
exposant «n » pour chacune des phases, néceasisesdn application de se donner a
'avance la forme du module macroscopique. Lesuastéont I'hnypothése que le module
macroscopique est également tangent ce qui s’daéreen général [Mas00]. Pour de fortes
non-linéarités, Lebensohn et Tomé [Leb93] ont mbrfue la méthode tangente est trop

souple et tend vers la borne de Reuss.

L’approximation « affine » de Masson etal.

Initialement suggérée par Rougedral. [Rou94b] puis précisée par Masson [Mas98]
pour les comportements non-héréditaires et hérghitada formulation affine proposée par
Massonet al. [Mas00] en viscoplasticité vient compléter I'apgroation tangente et étendre
son domaine d’application. Si la méthode affinebsse également sur une linéarisation
tangente du comportement local, elle utilise, @rgment a la méthode tangente de Molinari
et al, la notion de « milieu linéaire de comparaisontroduite par Ponte Castafieda [Pon91].
Ainsi, en utilisant un milieu de comparaison linéai hétérogéne élastique (ou
thermoélastique), la méthode affine traite le peold d’homogénéisation differemment et
permet de prendre en compte une partie de 'hété@itg au sein des phases. L'utilisation
d’'un milieu linéaire de comparaison autorise I'apgaion des relations d’homogénéisations
linéaires clairement établies en thermoélastidit®é ge déterminer le module macroscopique,
ceci sans préjuger a I'avance de sa forme anabytigaur le seul cas particulier ou il n’existe
pas d’hétérogénéité au sein des phases, la médftide se réduit a la méthode tangente
[Mol99]. Mais dans le cas général, les deux modétement des résultats trés différents. La
solution du probléme de localisation dans le milléiérogene est alors approchée par le
comportement affine de I'inclusion et de la matdess un milieu linéaire analogue :

a _0°Q
f L (x)= 005"
c=L":¢" +¢, avec 50 (3.41)
6,= -
o9&

ou Q est le potentiel de dissipation.

L’ensemble de ces approximations du comportementlinéaire local est schématisé
pour le cas d’'un comportement viscoplastique suFita 3.4 parmi les bornes les plus
simples : la borne supérieure de Taylor et la borfégieure du modele statique.
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G Taylor _Secante Affine (milieu analogue)
4 . ou Tangente (milieu réel)
f(x)
G Z Statique
(9 0 o
> .p
€ &

Fig. 3.4 —Différentes méthodes de linéarisation du comportameiscoplastique local.

Les approches variationnelles et I'établissement deouvelles bornes

Les approches variationnelles s’inscrivent danscadre thermodynamique dans
lequel le comportement local des phases est deriin potentiel. En étendant les théorémes
énergétiques de I'élasticité linéaire au traversd’ formulation variationnelle, ces approches
consistent a déterminer de nouvelles bornes supésgar minimisation du potentiel effectif
du matériau.

En se basant sur le travail initial de Hashin eti&nan [Has62] pour I'établissement
de bornes en élasticité, Talbot et Willis [Tal8blgpPonte Castafieda [Pon91] établissent de
nouvelles bornes plus restrictives que la borneésepre de Taylor dans le cas de
comportements non linéaires. En utilisant un miliméaire de comparaison hétérogéene,
I'approche de Ponte Castafieda permet de transj@ssbornes connues en élasticité linéaire
aux cas ou le comportement est non linéaire sefoist celui-ci dérive d’'un seul potentiel
(viscoplasticité, élasticité non linéaire). Sug[f#g95] a montré que cette approche pouvait
se résumer a une approche par modules sécantsdéfotanation effective de chaque phase
est mesurée par une norme quadratique du chamegfdienétion (moment d’'ordre 2) et non
simplement a partir de la déformation moyenne pasp (moment d’'ordre 1). Ce résultat
témoigne d’'une amélioration dans la prise en cordptéhétérogénéité intraphase méme si,
au final les approches variationnelles ne se révélge exactes en contraste qu’au premier
ordre [Pon98].

Si les approches variationnelles ne permettentj@ggprocher directement la solution,
elles permettent d’améliorer les bornes existangts de comparer les différentes
approximations autocohérentes du comportement pigstique des polycristaux lorsque le
contraste entre phase et la non-linéarité du compant local varient. L'ensemble des
approximations autocohérentes coincident pour desportements linéaires. En revanche,
pour des comportements non linéaires, les réesudlidtsrent nettement compte tenu des
approximations faites dans le traitement de lalisaion. Dans le cas idéal d’'un matériau
biphasé incompressible, isotrope et viscoplastiquneloi puissance, Gilormini compare
différentes méthodes d’approximation (sécante,dateget intermédiaire) en utilisant la borne
supérieure de Ponte Castafieda, plus restrictivéagierne de TaylorF{g. 3.5). Quelle que
soit I'approximation utilisée (incrémentale, séeantangente ou affine), il est toujours
possible, pour un contraste donné de comportendagsphases, de violer cette nouvelle
borne [Gil96], [Gil97], [Bor01a]. Il en résulte qles méthodes sécantes et incrémentales sont
en général plus raides que les méthodes tanganadfines. Par ailleurs, Lebensohn et Tomé
[Leb93] montrent que la méthode tangente tend letmrne inférieure du modele statique
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pour des fortes non-linéarités, traduisant une lesgp excessive de la méthode tangente dans
ces conditions. Masson [Mas00], par une étude coatipa de sa formulation affine, a
montré que la méthode affine était beaucoup maamderque la méthode incrémentale et
gu’elle ne déviait pas vers la borne statique pdes fortes linéarités comme le fait la
méthode tangente. Borneget al. [BorOlc] ont confirmé tous ces résultats en compar
différentes approximations autocohérentes du corapmnt d’'un polycristal fcc non texturé
(Fig. 3.%0).
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(@) Confrontation des modeéles sécant, (b) Evolution de la contrainte d’écoulement norraéé d’un
intermédiaire et tangent a polycristal cfc non texturé en fonction de sa dailig a la
complaisances anisotropes (AS, Al, AT) vitesse. Estimations autocohérentes utilisant wdiffées
et isotropes (IS, Il, IT) avec la borne formulations: second ordre (SOE), affine (AFF),

supérieure (Sup.) de P. Castafieda incrémentale (INC), tangent (TAN) et variationnef\éar).
établie en 1991 et avec la borne Les bornes de Hashin-Shtrikman (HS), Taylor (UB)Xet
inférieure de Reuss [Gil97]. Reuss (LB) sont également représentées [BorO1c].

Fig. 3.5— Confrontation de différentes estimations auto@bntes du comportement viscoplastique.

La procédure du second ordre de Ponte Castafieda

Afin d’approcher la solution du probléme non liméade l'inclusion inhomogene
d’Eshelby, I'ensemble des approximations classigegsquées (incrémentale, sécante,
tangente ou affine) néglige totalement ou en paatidistribution du taux de déformation
plastique au sein de linclusion. Par oppositiacea approximations classiques ou le module
local est calculé a partir du moment d’ordre 1stezedire a partir de la moyenne par phase de
la déformation locale, les approches variationsefleis d’autres approximations dites du
second ordre font appel a une description accrud’hé¢érogénéité intraphase [Suqg93],
[Pon96].

La procédure du second ordre proposée par Pontafiedsa [Pon96] repose sur une
approximation du potentiel local non linéaire aid& d’'un développement de Taylor au
second ordre vis-a-vis d'états de référence loaguixne sont autres, dans cette premiere
version, que les contraintes ou les déformationyemaes par phase. Le probléeme du
composite non linéaire peut alors étre remplacél@grrobléeme d’'un composite linéaire
thermoélastique de méme microstructure a phasestespes caractérisées par leur module
tangent. La procédure du second ordre, contraireragr approches variationnelles, est
capable de générer des estimations du contragibade exactes au second ordre. Dans le cas
particulier de fluctuations de champ importantds#(pmeénes de percolation), cette approche
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conduit a de mauvaises prédictions violant les épréceédemment admises. Ceci s’explique
a partir du fait que dans la version originale deprocédure du second ordre, seule
'information du moment d’'ordre 1 des champs eslisae pour décrire les phases du
composite linéaire de comparaison alors que lesndsorissues des formulations
variationnelles sont construites a partir d’'unecdpsion utilisant le moment d’ordre 2.
Devant ce constat, Ponte Castafieda [Pon02] amd&mrprocédure du second ordre en
proposant une nouvelle version qui repose sur eserihtion statistique accrue du composite
linéaire de comparaison a l'aide notamment d’urséen de covariance des fluctuations de
champs locaux. Cette nouvelle procédure du secadde aconserve son exactitude de
prédiction en termes d’hétérogénéité de contraste mmais violer les nouvelles bornes.

Plus rigoureuses dans la description de I'hétéréig@ilu matériau, les procédures du
second ordre donnent des résultats plus soupleesj@pproches classiques du premier ordre
puisque tenant compte d’une accommodation suppléinetiée a I’hétérogénéité intraphase.
Cependant elles sont aussi en général plus déf§iélimplémenter [BorOlc] et n'ont a ce jour,
et a notre connaissance, pas encore été develogaggde cadre d’un comportement élasto-
viscoplastique. De plus, et d’'une maniere générhkxiste un phénomene dit de « saut de
dualité » : I'estimation du comportement local €ev differente selon le choix de la
linéarisation effectuée sur les champs locaux atramtes ou en déformations.

111.2.4 Discussion

Parmi les approches dites classiques, c’est laadétdu premier ordre de type affine
qui, dans sa construction et dans ses résultatappeoche le plus de la procédure du second
ordre notamment en viscoplasticité polycristallide type loi puissance [Leb07]. En
approximant la relation entre contraintes et dé&droms moyennes locales par une loi de
comportement locale, et en négligeant I'nétérodérde déformation (de contrainte et de taux
de déformation) a l'intérieur de linclusion dariétdpe de linéarisation, la méthode affine
donne des résultats plus raides que la procédusechnd ordre tout en restant plus précise
que les méthodes incrémentales, sécantes et tasgeotr des fortes non linéarités. Si la
méthode affine posséde des avantages certainseoplasticité, comme on le verra dans le
paragraphe suivant, elle posséde dans le casldst@ié&viscoplasticité des difficultés de mise
en ceuvre supplémentaires du fait du caractére it@iréddu comportement. Dans ces
conditions, les recours aux méthodes sécantesigerites restent un bon compromis dans le
choix de la méthode d’homogénéisation et des méthde linéarisation. Ce choix n’est pas
anodin puisqu’il détermine I'estimation du compamnt local et des interactions locales au
sein du matériau. Il doit cependant tenir compt@matique de la statistique disponible sur le
matériau modeélisé et de la pertinence des interactvis-a-vis des phénomenes visés par la
modélisation. Le probleme micromécanique du maiénigtérogéne en élasto-viscoplasticité
comporte des spécificités liees a la nature spatigorelle des interactions existantes entre
les constituants du matériau. Dans la partie stévamous présentons les modeles utilisés
dans notre étude au travers d'une analyse de éeffisjpes dans le cas d’'un comportement
local maxwellien.
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[11.3 LE PROBLEME MICROMECANIQUE HETEROGENE ELASTO-
VISCOPLASTIQUE

Dans le cas d'un comportement élastique linéaireschéma autocohérent permet de
déterminer de facon exacte les propriétés effextdie milieu hétérogene [Her54], [Kro58].
Lorsque le comportement est élastoplastique ouoplastigue, une linéarisation du
comportement non linéaire local permet de se rameéneun comportement de type
« élastique » a chaque pas de résolution du preblé&@emme nous l'avons vu dans le
paragraphe précédent, le résultat de 'homogémng@isdepend alors fortement du choix de
I'approximation faite lors de la linéarisation doneportement local.

Dans le cas du comportement élasto-viscoplast{gue viscoélastique), la loi de
comportement locale s’écrit, en tenant compte dedgition des déformations et selon
I'hypothese des petites déformations :

£=s6 + Mo (3.42)

ou s et m désignent les complaisances élastique et visdiglaslocales (complaisances
élastique et visqueuse en viscoélasticité). Contptel de la présence d’'un mécanisme
instantané (élasticité) et d'un mécanisme dépendiariemps (viscosité), le champ local des
contraintese apparait a difféerents ordres de dérivatiod et ¢. La réponse actuelle du
matériau dépend & la fois de la sollicitation aitumais également de toute son histoire
révélant ainsi le caractére héréditaire de ces oommpents. Le traitement d’'un modéle
d’homogénéisation pour un matériau hétérogénelest plus compliqué a mettre en ceuvre
du fait de I'existence d’'un couplage spatio-temporefaut veiller a tenir compte a la fois de
I'hétérogénéité spatiale mais également de I'hg&méité temporelle des champs mécaniques
due au caractére héréditaire du comportement. $y§ug87] a montré en viscoélasticité
gu'un assemblage d’éléments Maxwelliens (assembkagesérie d'un ressort et d'un
amortisseur) ne se comportait pas comme un élédeehaxwell a I'échelle macroscopique.
La loi de comportement macroscopique d'un tel aséage comporte un terme intégral
supplémentaire appelé « mémoire longue du matériau

E=SX+MX +IJ (t-u) X(u) du (3.43)

ou S et M désignent respectivement les complaisances @élastiget visqueuses

macroscopiques de I'assemblage obtenues par hodisgéan des complaisances élastiques
s et des complaisances visqueusesle chaque constituant viscoélastique. Le ternégrat
supplémentaire et la présence de différents odketerivation des champs locaux traduisent
le caractére complexe du comportement macroscopigue lequel il n'est pas possible
d’écrire directement un module sécant ou tangeminoe pour les comportements issus d’'un
seul potentiel.

La présence simultanée de plusieurs ordres deatién des champs locaux ajoute
donc au probleme de I'hétérogénéité du matériaméleessité de prendre en compte le
caractere héréditaire de son comportement. Le agapkspace-temps résultant est une
difficulté majeure dans le traitement de 'homogsation et ne permet pas [l'utilisation
directe d’une extension classique du schéma auévenh L’homogénéisation des matériaux
hétérogénes élasto-viscoplastiques est complexa it I'objet de nombreuses études.
Actuellement, deux voies de résolution sont possibles approches de type héréditaire et les
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approches a variables internes. Dans la suite dehagitre, nous retracons brievement, les

principaux résultats et conclusions des deux apgscUne attention particuliére est portée

aux approches a variables internes que nous uidlisans le cadre de notre étude au travers
de deux modéles.

[11.3.1 Les approches héréditaires

Les approches héréditaires consistent a ramemeoldéme viscoélastique linéaire ou
non linéaire (élasto-viscoplastique) a un problgreeudo-élastique dans I'espace de Stieljes
ou a un probléme élastique symbolique dans I'esgadeaplace-Carson.

Dans le cadre de la viscoélasticité linéaire saaslissement, Laws et McLaughlin
[Law78] ont montré que le traitement de 'homogéaéon est possible en utilisant une
représentation convoluée du comportement viscoglestlinéaire issue du principe de
superposition de Boltzmann :

o(t)= [ (t-u): de(u) oy o(t)=f D (3.44)

ou la fonctionnelld(t) correspond a la fonction de relaxation du mateviscoélastique et ou

le produit O est le produit de convolution de Stieljes. Commaniontre I'équation (3.44),
I'expression de la loi de comportement viscoélagtigous sa forme convoluée au sens de
Stieljes permet de ramener le probléme viscoélasta un probléme pseudo-élastique pour
lequel la démarche autocohérente classique est pdmsible. Pour une lecture plus détaillée
de la méthode, le lecteur pourra se référer auatra de Paquin [Paq98] qui montre
clairement I'effet du couplage spatio-temporel déamdormulation intégrale du probleme
viscoélastique linéaire et la nécessité de consdowge I'histoire de la sollicitation dans
I'approche héréditaire de Laws et McLaughin.

Cette démarche été menée par Hashin [Has69] eti€&o{lgou94a] en utilisant
également le principe de correspondance entre élssticité et élasticité mais cette fois-ci en
traitant dans I'espace de Laplace-Carson le prablélastique symbolique correspondant au
probléme viscoélastique linéaire dans I'espace ser@gl. En effet, dans I'espace de Laplace-
Carson, les produits de convolution de Stieljere®uvent étre des produits ordinaires et les
variables espace et temps ne sont plus coupléepiicseimplifie les calculs. La méthode
héréditaire « symbolique », appliquée au cas viastique linéaire, permet donc de traiter un
probléeme connu de transition d’échelles en éldétisymbolique dans I'espace de Laplace-
Carson. La difficulté réside alors dans l'applioatide la transformée inverse de la solution
homogénéisée lors du retour a I'espace temps réel.

L’extension élasto-viscoplastique de la méthodeté réalisée par Rougiest al
[Rou94b]. L’homogénéisation étant non linéaire, uimgarisation tangente simplifiée du
comportement local est réalisée a chaque pas afisedramener a une homogénéisation
linéaire. Le probleme hétérogéne élasto-viscopjasti est transformé en un probleme
hétérogéne élastique symbolique a déformationsediBymboliques (sans sens physique dans
I'espace temps réel) dont le traitement est connfad des travaux ayant fait suite a la voie
ouverte par Kroner. Pouya et Zaoui [Pou99] ont psgpune généralisation de la procédure de
linéarisation proposée par Rougier. Masson et Zfdas99] et Massomt al. [Mas00] ont
proposé une formulation affine en utilisant la antde milieu hétérogéne de comparaison de
Ponte Castafieda [Pon91]. Brenner a modifié la fatiam affine de Masson afin de mieux
prendre en compte I'hétérogénéité intraphase eapjpliqgué sur les alliages de Zirconium
[Bre01], [Bre0O2a], [Bre02b]. Motivés par le récemtéveloppement des approches
variationnelles, Brenner et Masson [Bre05] ont ps#p une nouvelle formulation affine
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visant a prendre en compte les fluctuations de pkamocaux dans I'estimation du
comportement homogénéisé. Elle consiste en unarigaion couplant la formulation affine
de Masson et Zaoui [Mas99] avec la nouvelle procgduwariationnelle de second ordre
proposée par Ponte Castafieda [Pon02]. Le compartemsacroscopique et les
comportements locaux sont estimés, dans cette epgra I'aide du modele de Mori-Tanaka
[Mor73].

Les approches héréditaires, du fait de la reprasent convoluée de la loi de
comportement et du traitement intégral, nécessilenconnaitre a chaque instant t toute
I'histoire des sollicitations ce qui engendre dasdieurs conséquentes dans la mise en ceuvre
numeérique. Si l'utilisation de la transformée depla@e permet de simplifier les calculs des
produits de convolution et de simplifier la traimit d’échelles en découplant les variables
espace-temps, le calcul des transformées invarseslll retour a I'espace temps réel n’est en
revanche pas trivial et nécessite un traitementénigme adéquat. De plus, contrairement au
cas viscoélastique linéaire ou les méthodes héréelt sont rigoureuses et aboutissent a un
calcul exact, la solution obtenue dans le cas@hstoplastique reste une approximation. La
précision du modele utilisé dépend alors directerdenia méthode d’inversion choisie et de
la précision envisagée pour le calcul des transéesrinverses.

Récemment, Pierard et Doghri [Pie06] ont proposg extension de la formulation
affine pouvant s’appliquer a un domaine plus étesielumicrostructures. Ne se limitant plus
aux cas de polycristaux a symétrie cristallineipalitre comme les alliages de zirconium, la
nouvelle formulation peut s’appliquer désormais @as de matériaux biphasés élasto-
viscoplastiques. Malgré une implantation un peus ptomplexe que pour la formulation
affine classique, les auteurs integrent dans leeldppement de leur approche la prise en
compte de variables internes permettant ainsi, p@ysremiere fois dans le cadre d'une
formulation affine, de simuler des trajets inverdeschargement. L’homogénéisation linéaire
est traitée selon la méthode de Mori-Tanaka. Rlusieomparaisons avec des simulations
numerigues menées sur un code d’éléements finismertnia bonne tenue du modele dans le
cadre de matériaux composites sur différents srajetchargements et a différentes vitesses
de déformation [Pie06], [Pie07]. Le traitement nunge lors du calcul des transformées
inverses de Laplace-Carson (qui peuvent s’avémer @dmbreuses par exemple pour un
polycristal) reste lourd et les auteurs notent&gaht des problemes de convergence pour de
petites vitesses de déformations, la convergenda dethode ne pouvant pas étre garantie
dans ce cas.

[11.3.2 Les approches a variables internes

Introduction

Dans le paragraphe précédent, nous avons momtté&&t des approches héréditaires
dans le traitement du probleme micromécanique bgéere élasto-viscoplastique. En se
placant dans l'espace de Laplace-Carson, ces dmmopermettent de transformer le
probleme hétérogene élasto-viscoplastique en uslgore pseudo-élastique contournant ainsi
le traitement complexe du couplage espace-tempstagxi dans l'espace réel entre les
variables d’état. Malheureusement, la nécessité pesiformulations de connaitre a I'instant
t, toute I'histoire des sollicitations passées sduitapar une lourdeur numérique conséquente
qui constitue le défaut majeur des approches héréss.
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Histoire compléte des
sollicitations passées

@ — H >
to t, t
Variables
internes
—
(b) | lT‘

v

1 1
Fig. 3.6— Comparaison schématique entre (a) approchesyge théréditaire et (b) approches a
variables internes.

Les approches dites «a variables internes » esposur une formulation
thermodynamique pour décrire l'état actuel du niabér Le caractere héréditaire du
comportement dépend non pas d'une fonctionnellecemt et ¢ sur toute I'histoire des
sollicitations passées comme pour les approcheditgres mais de la valeur instantanée
d’'un ensemble de variables internes décrivanttl’atauel du matériau. Toute I'histoire de
chargement est donc contenue dans ces variableséast dont les lois d’évolution sont
connues. En contre partie, le traitement du cowplkegpace-temps ne peut étre contourné.
Toute la difficulté étant de parvenir a traduire &ffets du couplage espace-temps induits par
le caractere hétérogene et héréditaire du matariaide de variables internes décrivant I'état
local des phases constitutives.

La formulation a variables internes du problemeromécanique hétérogene élasto-
viscoplastique conduit au final a la loi locale @smportement élasto-viscoplastiqgue donnée
par I'équation(3.42) contenant la variable intern€® dont la loi d’évolutione”™ = m:e est
connue.

Le modéle de Weng (ou Kroner-Weng)
Suite a I'extension élastoplastique du schéma abtxent proposé par Kréner, Weng
[Wen81] propose de traiter I'extension élasto-vjgastique du schéma autocohérent en

considérant la vitesse de déformation viscoplastigti comme une vitesse de déformation
« libre de contraintes » au sens d’Eshelby.

Soit un matériau hétérogéne de volume V et d'@ste(r) soumis a une vitesse de
déformation uniformeE a linfini et dans lequel régne un champ de viteds déformation
libre ¢ . Les équations de champs du probléeme mécaniqoevEat :

Loi de comportement : 6(r) =c(r): (s(r) &' (r)) (3.45)
Equation d’équilibre : div(¢) =0 (3.46)
Condition de compatibilité cinématique : £¢=°u (3.47)
Conditions aux limites : u,=Ex surdV (3.48)

our (xl,xz,x3) représente la position du point M dans le volume V
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Weng introduit un milieu homogene de référenceagitité C soumis a un champ de
vitesses de déformation viscoplastique de référaniferme E'* tel que :

c(r) =C+dc(r) (3.49)
£”(r) =E™ +3¢" (r) (3.50)

La formulation du probléme hétérogene a l'aide @guation de Navier et des
fonctions de Green conduit a I'équation intégraleante [Wen81] :

&(r) :E-\J/'FC(H'): [6c(r'): ée(r')-C: 8¢ (r' )] dv (3.51)

N :_E(Gii"" +Gj‘,f’i,) désigne le tenseur de Green modifié associé aieumihfini

élastique de modul€ .

ou I

Il est remarquable de constater que I'équationgnaié (3.51) comporte des termes

locaux (enr ) et des termes non locaux (er). L’approximation autocohérente va permettre
de ramener cette équation sous une forme pluselo€dns ce but, il est nécessaire de

décomposer le tenseur de Green modiffé en une partie local&€C et une partie non locale
I'S [Ded73]:
Fc(r-r')=8(rF')rf +I¢ (H') (3.52)

ol1 3(r)est la fonction de Dirac. L'équation intégrgde51)s'écrit alors :

£(r) =€ -TF(r): (8c(r): &°(r)-C: 88" (1))
J 05 (r-r ) [oc(r ) (1) <87 (r)] av (3.53)

Weng applique I'approximation autocohérente de Krdtont I'objectif est de choisir
C et EY afin d’affaiblir la contribution non locale de ti@ation intégralg3.53) Le terme

L . 1 N f s : -
non local décroit rapidement Tﬂ—‘ [Kro89] et peut étre négligé en imposant la coadit
r—r

de moyenne sur le volume :

dc(r): &°(r)-C: 8™ (r) =0 (3.54)

L’application de cette condition de moyenne suildiade comportemen{3.45) en
utilisant les fluctuations de cham{®s49) et (3.50) conduit a la loi macroscopique suivante :

L=C:(E£") (3.55)
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ot C et EY se retrouvent étre respectivement le module §lastet le taux de déformation
viscoplastique effectifs par application de I'apprmeation autocohérente. L’équation
intégrale se retrouve également réduite a sa padade :

§=E-TC: (6c:£e-C ; &é“p) (3.56)
La relation de localisation s’écrit au final :
¢=A°E %C:Ff:(c:éVp-C:EVp) (3.57)
1

ou A°= (I + F,C:ac) est le tenseur de localisation élastique. Les itiond de moyenne

$i=E eté =X permettent d’obtenir respectivement les expressthintaux de déformation
viscoplastique effectiE* et du module élastique effect :

EP=C:r% :A°: T :c:&" (3.58)

C=c:A° (3.59)

En injectant la loi de localisatigi3.57) dans la loi de comportemef®45) on aboutit
a la loi d’interaction suivante pour le modele deny :

6=C:A“:C*: X-c:A": (I -SES“): (é"p-E"p) (3.60)

Dans le cas de I'élasticité homogene isotropegil@’interaction que I'on obtient est
celle de Kréner formulée en vitesse :

6=2-C:(185"): (£"-E™) (3.61)

Dans le cas d’inclusions sphériques et de facorilasmm au modele de Kroner, la loi
d’interaction se simplifie davantage et s’écrit giement a I'aide du module de cisaillement
p et du coefficient d’'accommodatidgh :

¢ =>':+2p(1-ﬁ)(EVp-éVp) avec: B = 2

(3.62)

Pour des vitesses de déformation quasi-statiqliesstiaisé de constater que les
modéles de Weng et de Kroner sont confondus etuisewt tous deux a des résultats trop
raides proches du modéle de Taylor-Lin (#f2.2 )

Weng cumule ainsi dans son approche deux appraoxinsatortes. En considérant la

vitesse de déformation libré®® comme une vitesse de déformation libre de corgsjnil
adopte, a I'image de l'approximation de Kroner dastplasticité, une accommodation
purement élastique et non élasto-viscoplastiquee éatmatrice et I'inclusion. Ceci se vérifie
aisément en remarquant que les tenseurs d’interadtns les 10i3.61) et (3.62) sont de

nature purement élastique. Enfin, en attribuantvitesse de déformation viscoplastiga¢’
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uniforme a la matrice, il ne prend pas en compteatation spatiale du champ de vitesse de
déformation (accommodation viscoplastique) au skinla matrice due a la présence de
I'inclusion. Hill, qui avait également attribué demdules uniformes a la matrice, avait pris le
soin préalable de rendre le probléme linéaire éentpst pas le cas ici [BorO1b]. Ainsi, un
point de la matrice qu’il soit situé proche dediusion ou au contraire loin de son voisinage
se voit attribuer la méme vitesse de déformati@toplastique dans le modele de Weng ce
qui est peu réaliste et conduit a des résultapsramles.

[11.3.3 Insuffisance du schéma autocohérent classig

En considérant la déformation viscoplastique figéadant la transition d’échelles, le
modéle de Weng, a I'image du modele de Kréner ast@blasticité, ne peut décrire qu’une
accommodation élastique. Afin de tenir compte d'weitable accommodation élasto-
viscoplastique de la matrice autour de linclusioh,semble nécessaire de considérer
I'évolution de la vitesse de déformation viscoppst £ dans I'étape de localisation. Dans

cette optique, il faut compléter les équations chbfgme en précisant I'évolution @&’ dans
la loi de comportement. Les équations du probléewetinent alors [Paq98] :

Loi de comportement : 6(r) =c(r): (¢(r)-m@): o))  (3.63)
Equation d’équilibre : div(6) =0 (3.64)
Condition de compatibilité cinématique : ¢ = °u (3.65)
Conditions aux limites : Uy = =X su@V (3.66)

ou m(r) est le module de viscosité tel que™(r) = m(r): o(r) . Dans le cas d’'un matériau
hétérogene viscoélastique, I'équation intégralerg’éPaq98] :

é:E-FC*(ﬁc:(é-m:c)C:ﬁm:c)+FC*(C:M: o) (3.67)

terme 1 terme 2

ou * désigne le produit de convolution spatial @t le module d'élasticité du milieu
homogene de référence et le module homogene desitis®d sont tels que :

c(r) =C+c(r) (3.68)
m(r) =M +sm(r) (3.69)

Comme nous l'avons vu précédemment, I'applicatiedf@pproximation autocohérente vise a
simplifier I'équation intégral¢3.67) en affaiblissant la contribution non locale desnes 1 et

2 de maniére a rendre I'équation la plus localesiptes Paquin [Paq98] a montré que le terme
2 se prétait difficilement au traitement autocohéassique et qu’au lieu de se contenter de
le réduire a sa partie locale, il convenait de dléer au mieux sous peine de dénaturer le
probleme. Kouddanet al. [Kou94] propose d’effectuer un choix particulien dhilieu de
référenceM permettant d’annuler le terme génant de I'équaititégrale (terme 2). Basé sur
de fortes hypotheses comme la forme arbitraireedagurM (C:M =N, A réel), le modele

de Kouddane manque de précision dans la descripigsninteractions viscoélastiques. Si
dans le cas particulier d'un matériau biphasé méemeisotrope et incompressible, le
modele de Kouddane est en bon accord lors de legehdu matériau avec la solution
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analytique de Rougieet al. [Rou94b], il montre des instabilités numeériquess lae la
décharge [Paq98]. Dans le cas général, les conditioop restrictives du modéle de
Kouddane visant a éliminer le terme 2 de [I'équatiotégrale entrainent certaines
incohérences dans les résultats. Il convient detand’analyse menée par Paquin de mieux
évaluer ce terme intégral.

L’application classique du schéma autocohérentésele insuffisante du fait de la
présence d'un terme intégral dont I'évaluation éificile. Au travers de I'analyse des
modeles de Weng et de Kouddane, Paquin se poseedstian de la genese du terme
« génant » apparaissant dans I'équation intégr@kdui-ci est di a la présence «non
naturelle » du milieu de référence de modMedu fait du traitement privilégié de I'élasticité
dans la formulation intégrale. Cette réflexion amators Paquin a définir une formulation
plus générale et plus compléte du probleme, bagéenstraitement symétrique de I'élasticité

et de la viscoplasticité donnant naissance a urvasutype de modeles nécessitant une
application non classique de I'approximation aute@rente.

[11.3.4 Les modéles a champs translatés

Deux modeles se sont succédé: le modele de Paguial. [Pag98] suivi
chronologiquement du modele de Berbegtral. [Ber02].

Equations du probléme
La formulation compléte du probléme hétérogene ogkastigue repose sur la
résolution du systéme suivant :

Loi de comportement:  &(r,t)=s(r): 6(r,t)+m (r, c,an,...) o (r.t) (3.70)
Equation d’équilibre sur le champ inconnu : div(6) =0 (3.71)
Equation d’équilibre sur le champ connu at : div(e) =0 (3.72)
Condition de compatibilité cinématique : ¢=0% (3.73)
Conditions aux limites : U =E.x surd V (3.74)

L’adjonction de I'équation(3.72) qui représente I'équilibre statique sur le chaep
connu a chaque instant, vient compléter en s’inspirant du modéle de Kaurdd les
équations de champ du probléme. On dispose domcaysteme d’équations composeé d’une
loi de comportement élasto-viscoplastique (ou ldigaisqueuse qui évolue est décrite ici a
I'aide d’un module sécant mais pas nécessairenentféquations mécaniques propres a
chacun des champs intervenants. Toute I'histoirendtériau est contenue dans les variables

internesc eteg'’.

Les opérateurs de projection
Afin de traiter le systéme complet d’équations, tesdeles a champs translatés

utilisent les opérateurs de projectidi® et II° introduits par Kunin [Kun81a], [Kun81b],
[Kun83] :

{HC =r¢:c
(3.75)

nm°=r®:B
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ou C et B sont respectivement les tenseurs d’ordre 4 desule®d’élasticité et des modules
(sécants) de viscoplasticité.

Ces opérateurs, de par leur propriétés, se rédvéa plus commodes que les
opérateurs de Green pour traiter le probléme diénmat hétérogene élasto-viscoplastique
[Pag98]. Sans vouloir entrer dans le détail dedimahstration de ces propriétés, nous nous
contentons ici de rappeler les deux propriétésis@ds dans la méthode des champs
translates :

O le champ équilibré ,
P1: ) c (3.76)
diveé =0 II"*S:6 =0
[Ile champ cinématique admissilgle
g c . (3.77)
¢=0°0, W' =EX = M*& =¢-E

Systeme équivalent d’équations
L’application des propriétés des opérateurs dgegtions transforme le premier
systéme d’équations en un nouveau systeme équivalen

Loi de comportement:  &(r,t)=s(r): 6(r,t)+m (r, c,an,...) o (r.t) (3.78)
Equation d’équilibre sué inconnu : M°*S:6=0 (3.79)
Equation d’équilibre sus connu : M**M:6=0 (ou I°*S:e6 =0 (3.80)
Condition de compatibilité cinématique : TI°* ¢  ¢=E (3.81)

Le modele de Paquiret al.

La démarche de Paquin [Paq98], [Paq99], [Paq(lg @i respecter la symétrie entre
élasticité et viscoplasticité du probleme hétéregéscoplastique. Dans cette optique, Paquin
introduit un milieu de référence de complaisancéast@ues homogénesS et de

complaisances viscoplastigues homogehMespermettant de décrire les modulsér) et

m(r) ainsi que leurs tenseurs inversgs) etb(r) en terme de fluctuations :

s(r)=S+ds(r) o= ¢!
{C(r)z C+dc(r) avee {C: st (3.82)
m(r) =M +sm(r) b= m

{b(r) =B +3b(r) avec {B — M (3.83)

L’'application de l'opérateurlI®®=T1°+1® a la loi de comportemen(3.78)
préalablement modifiée par I'introduction des tesrde fluctuation$3.82) et (3.83) conduit a
I’équation intégrale suivante :

§=E +11°*(3s:6) +1°* (3m: o) H{11° - 11°)* (m: o) (3.84)

termeo. termep termey




Chapitre 11l : Modélisation des hétérogénéités amportement de phases EVP

L’auteur souligne la richesse sur le plan mécanapieette équation intégrale qui, de
maniére symeétrique, traduit les différentes intkoas meécaniques existantes. La vitesse de

déformation localet dépend de la vitesse de déformation macroscopifjumais aussi de
trois termes :

- un termea de nature élastique liant 'opératellf au terme élastiquas : 6,

- un termeB de nature viscoplastique liant 'opératell® au terme viscoplastique
om:o,

- untermey de nature mixte, sans fluctuation, dépendant aiida‘Férence(HC -HB) et

de la vitesse de déformation viscoplastigife=m:oc.

L’introduction symétrique des opérateurs de prageciI® et II°® a permis de prendre
en compte I'ensemble des différentes équations miggoas du probleme hétérogeéne élasto-
viscoplastique tout en respectant les conditionéquilibre statique et les conditions
d’équilibre en vitesse comme le suggérait la ndevekrmulation. La résolution de I'équation
intégrale reste difficile a mettre en ceuvre dudaila présence des produits de convolution, et
des termes non locaux qui apparaissent non seuledaas les tenseurs de Green dont
dépendent les opérateurs de projeclibn et I1® mais aussi dans les chan‘q:(s')et b(r').

L’équation intégrale nécessite d’étre simplifiéénad’étre résolue. Le principe du
schéma autocohérent consiste a affaiblir les ioteras non locales en se reposant sur la
décomposition du tenseur de Green modifié en umgepacale et une partie non locale
négligeable sous certaines conditions. A I'image d®deles précédents, I'approximation
autocohérente classique dans la démarche de Peaopilit également a une impasse et ce,
malgré les efforts effectués afin de rendre plabeil’équation intégrale. Face a I'échec de
I'approche autocohérente classique, Paquin dévelope approche autocohérente originale
en cherchant a trouver des champs fictifs pargcsilimettant a profit les propriétés des
opérateurs de projection. En se basant sur les &gmptotiques du comportement que sont
I'élasticité pure et la viscoplasticité pure, Pagpropose un nouveau type d’approximation

autocohérente basée sur la translation des chaenpisedses de déformation élastiquéset
viscoplastiqueg' par rapport a des champs fict#s et €

£°(r) =e°(r)+ 3e°(r)
{éVp (r) =g'P (I’ )+ SaP (I’) (3.85)

Le champ fictif & correspond au champ fictif des vitesses de défimma&lastiques
qui regnerait si le matériau était purement élastigoumis a un champ de vitesses uniformes

X & linfini de telle sorte qu’il soit dans le ménggat de contraintes que le matériau
hétérogene viscoplastique. Le champ figif est son homologue pour le probleme du

matériau purement viscoplastique soumis a un chdgenptesses uniforme¥ a l'infini. Ces
deux problemes peuvent étre résolus par I'appr@hecohérente classique. Les champs

fictifs &® et & sont donc cinématiquement admissibles et religchamps uniformeX et
Y tels que:
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(1) =A% ()X A=(14r¢ o)
L avec . (3.86)
"(r) =A% (r):Y A% =(14T° < 3b)

AV

e

ol A est le tenseur de localisation des déformationspmibléme purement élastique
associé au module homogene élastique de référ€ficdu méme probléeme. De maniére
analogue A% est le tenseur de localisation des déformationgrdhléme viscoplastique pur

associé au module homogene viscoplastique de néEré8° du méme probléme
viscoplastique pur.

En utilisant les propriétés des opérateurs suchasnps cinématiquement admissibles

€® et &7, l'application du schéma autocohérent sur le gnole « a champs translatés »
aboutit a la relation de localisation suivante :

¢ = A E

+ACS:FF9:(8c:m:c -c:ACe:the:(m: c-ABe:m:c))
. . L (3.87)
A TR :(Sb:m:c +h: A" :6m:o)

+AC (l“f:e C® -F,Be:Be): (m: ¢ AY :m)

ol B = c: A :S® est le tenseur de localisation des contraintes jgoprobléme purement
élastique aveéBﬁ,fI = BK‘ﬁl . La relation de localisation en contraintes s'eftien injectant la
relation(3.87)dans la loi de comporteme(3t78):

6 =C:A:E-ccm:o

+c:A°e:FFe:(6c:m:c -c:ACe:the:(m: c-ABe:m:c))
o e (3.88)
-c:A° :T? :(ab:m:c +h:A® :6m:c)

+c:ACe:(l“f:e:Ce -F.Be:Be): (m: ¢ A% :m)

En adaptant le schéma autocohérent aux spécifiditgsrobleme hétérogéne élasto-
viscoplastique (notamment en appliquant I'approxioma autocohérente sur des champs
fictifs permettant de tirer profit des propriété&sdpérateurs de projection), Paquin parvient a
traiter convenablement I'étape de localisationmadéle de Paquin aboutit a une équation de
localisation cohérente vis-a-vis des champs méaasigmpliqués en fonction de champs
fictifs correspondants aux états asymptotiquesrpang élastique et purement visqueux.

Le modele de Berbenngt al.

Inspiré par la démarche a champs translatés du lemat#e Paquiret al. [Paq98],
[Pag99], le modele de Berberati al. [Ber02], [Sab02], [Ber04] suit une démarche siimgla
mais simplifiée, sans toutefois respecter un tmadet symétrique entre élasticité et
viscoplasticité. Les équations du probleme hétéregdasto-viscoplastique (équatiqBsr8)
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a (3.81) restent les mémes que pour le probléeme posé grrifP si ce n'est que I'équation
d’équilibre statique3.80) est écrite a I'aide de I'opérateur de projectidhet non a l'aide de
me°.

L'application de l'opérateurlI® & la loi de comportement3.78) préalablement
modifiée par lintroduction des termes de fluctoasi (3.82) sur c(r) et s(r) conduit &

I’équation intégrale suivante :
§=E HI°* (3s:c16°+£") (3.89)

L’originalité consiste a choisir comme milieu ddé@rence de modul€ directement

le module effectif C°=c:A€ issu de l'opérateur de Navier et de I'approximatio

autocohérente en élasticité. En effet, le moddfe=c: A remplit déja les propriétés de
compatibilité cinématique requises par les opérataele projection. L'équation intégrale
devient :

§=E HI * (6se :C :ée+z‘:V") (3.90)

-1

:Ce+8 e e e
avec:{c(r) c*(r) et AC :(I +T° *6ce) .

s(r) =S°+8s°(r)

Berbenni et al. translatent uniquement le champ des vitesses dernu#tion
viscoplastiques:™ a l'aide d'un champ cinématiquement admissibfé(r) solution de

I'approximation autocohérente effectué sur un niatépurement viscoplastigue soumis a un
champ uniformeZ :

(3.91)

{e“’(r) =A% (r):Z

P (r)=e"(r)+8&" (r)

ou A®" est le tenseur de localisation des déformationsrdoléme viscoplastique pur dont le
module homogeéne viscoplastique de référenc®esel que :B* =b: A% A% o .

Les propriétés de l'opérateur de projectidi® sont appliquées sur le champ
cinématiquement admissib&® (r) afin de transformer I'équation intégrale. L’appiroation

autocohérente consiste alors a choisir le modiileafin d’affaiblir les contributions non
locales pour simplifier 'équation intégrale. Cetiiest identifié comme étant égal au tenseur

des vitesses de déformation viscoplastiques effecti= E"* =B : ¢ . La relation de
localisation en déformation obtenue est finalement

é:ACe:(E-EVP)+ACQ:ABe:E'V”JACe: re’: c:éVp-Ce:ABe:EVp) (3.92)
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La relation de localisation en contrainte s’obtientinjectant la relation de localisation
en déformations dans la loi de comportement :

6=c:A%:S°: % -c:ACe(I-SES“): (év” -ABE:E'V”) (3.93)

Les deux états asymptotiques utilisés pour la fikation du modeéle se déduisent bien
évidemment de la loi d’interaction obtenue :

élasticité pure : Je=c:A®:s°: %
. d'ou )
évp:EVp:O é:ACe:E

viscoplasticité pure :d' le=b:A¥:M: X
. ou
6=X=0 §=¢P =A% E

Par rapport a la loi d'interaction du modele de ng/géquation(3.60), la loi

bY

d’interaction obtenue a l'aide du modéle de Berbeeh al. comporte un terme

supplémentaire : le tenseur de localisation visastijue A% . Celui-ci est responsable d’'une
relaxation des contraintes de nature viscoplastifunes le modele des champs translatés a la
différence des modeles de Weng et de Kréner. Daasconditions, le modéle des champs
translatés développé par Berbenni permet de preamd@mpte des incompatibilités élasto-
viscoplastiques qui ne sont pas «figées » ouredilile contrainte » durant la transition
d’échelles mais qui dépendent véritablement datl'ée contrainte local du matériau.

Par ailleurs, ce modeéle parait beaucoup plus simphettre en ceuvre que le modeéle
de Paquin tout en restant rigoureux dans le traiténdu probléme micromécanique du
matériau hétérogene élasto-viscoplastique. C'est ders le modéle de Berbenni que notre
choix s’est porté pour traiter un tel probleme. ®da suite du manuscrit, nous nous
permettons de nommer « modele a champs translé&énedele de Berbenst al

111.3.5 Conclusion

Le premier volet de ce chapitre nous a permis gi@pender le domaine de la
micromécanique au travers d’'une présentation visambontrer quels pouvaient étre les
avantages et les inconvénients des modeles micemgges vis-a-vis des approches
phénoménologiques. L’avantage majeur de ces modésde dans la possibilité de mener
une démarche inverse permettant un retour sur ¢aostructure. Cette démarche propose
donc d’agir directement sur la source des promiéiécaniques observées garantissant ainsi
une prédictibilité accrue.

Afin de bien appréhender les différents aspectdainaine de la micromécanique qui
sont utilisés et développés dans la suite de emitrde these, nous avons mené une étude
bibliographique des différents modéles de transiti@chelles. L'analyse des spécificités du
probleme micromécanique du matériau hétérogentélaoplastique a abouti au choix de
deux modéles : le modéle a champs translatés decBaret al. et le modéle en Béta de
Pilvin.

Dans la suite de ce chapitre, nous nous appligaal&erminer les limites de ces deux
modeles afin de définir une solution applicable rplausimulation en mise en forme pour
l'industrie.
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[11.4 APPLICATION AUX ACIERS MULTIPHASES

Dans la partie précédente, nous avons présentériasipes fondamentaux de
I'approche micromécanique au travers des principaoxeles de transition d’échelles avant
de détailler les spécificités inhérentes au problémicromécanique hétérogene élasto-
viscoplastique. L'étude de ce travail de thése eporappelons-le, sur la modélisation du
comportement élasto-viscoplastique des aciers phaliés pour une utilisation finale en mise
en forme. Cette étude s’inscrit pleinement dansddre d’'une approche micromeécanique
visant a relier les caractéristiques microstruétsrale I'acier, et plus particulierement le
multiphasage, a son comportement macroscopiqudjdcof est ici de décrire a l'aide d’un
modele de transition d’échelles les effets du mphlsage, c'est-a-dire les effets liés a la
présence de plusieurs phases au sein du mémeet@ex différentes interactions de nature
élasto-viscoplastiqgue qui peuvent exister entre ptesses. Le premier volet de ce chapitre
nous a permis de retenir deux candidats de modidesransition d’échelles issus des
méthodes a variables internes.

Dans cette partie, nous définissons dans un pret@meps le systeme considéré et
discutons des hypothéses sous-jacentes a la matddisappliquée. Dans un second temps,
nous comparons les deux modeéles sous différentesarigchéma de résolution, mise en
ceuvre numerique, temps de calculs etc.) afin d'éterthiner les limites. Enfin, cette
comparaison nous amenera a déterminer une sofiitiale pour les simulations en mise en
forme qui sont présentées au chapitre 5.

[11.4.1 Cadre de I'étude : un modele multiphasé

Le matériau cible est un acier multiphasé comportiame a plusieurs phases
cristallographiques (ferrite, martensite etc.). diégm multiphasé est représenté comme un
ensemble hétérogéne de domaines homogenes : lesspl@n considere la répartition de ces
dernieres suffisamment désordonnée afin de pemeneftpplication d'un schéma
autocohérent. Considérant une seule échelle dephass adoptons le schéma autocohérent
a un site. Le changement d’échelles permet der ridée variables locales de chacune des
phases dont le comportement est défini individoedlet aux variables macroscopiques de
'acier multiphasé. Chaque phase est représentée WA schéma autocohérent par une
inclusion noyée dans le milieu homogene équivalgni représente le comportement
homogénéisé recherché.

MHE MHE

O | + | D

Phase 1 Phase 2 Inclusion 1 Inclusion 2
représentant la représentant la
phase 1 phase 2

Fig. 3.7— Application du schéma autocohérent a un site dda cas d’'un modeéle multiphasé a
I'échelle de la phase : cas d’'un acier biphaseé.
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La Fig. 3.7 illustre cette modélisation pour le cas d’'un adigthasé. Les inclusions
sont de forme sphérique : nous n’étudierons paadeou il existe une texture morphologique
entre les phases méme si le programme le permem®ee, il n'existe pas de relation
topologique particuliere entre les phases : laibigion des phases est isotrope.

Comparaison avec un modele polycristallin multiphaé

Le schéma autocohérent, comme nous l'avons vuyé&e pien a la microstructure
d'un matériau polycristallin. Dans les modeéles pabtallins, l'orientation cristalline
constitue généralement le critere d’hétérogénéité pgrmet de regrouper les grains par
famille d’orientation au sein d'une méme phase.shi@ chaque famille d’orientation et de
phase donnée correspond une inclusion dans le schégimcohérent.

Dans notre modéle multiphasé, nous faisons I'hygsshforte de négliger les
interactions entre grains dans la transition d’8ebe Si I'on prend I'exemple d’'un acier
biphasé ferrito-martensitique, le nombre de donmit@mogeénes différents, et donc
d’inclusions dans le schéma autocohérent, serement de deux : une inclusion pour la
phase ferritique et une inclusion pour la phasdenaitique. Les relations d’orientation entre
les grains au sein d’'une méme phase sont négldges I'étape de représentation devant
I'effet au premier ordre du contraste de phddg. 8.9. Cette hypothése forte nous conduit
d’'une part a nous focaliser uniqguement sur lessfie multiphasage sans étre perturbé par
des effets de second ou de troisieme ordre et petangtre part de réduire considérablement
les temps de calculs sur le plan numérique.

C(x)
A

A
Ordre 2

v

Les zones hachurées représentent de C(x) représente une propriété de l'acier au
grains appartenant a une seconde phase. point x (par exemple le module élastique).

Fig. 3.8— Profil et ordre de grandeur des hétérogénéitésms un acier multiphase.

Le passage d’'un modele classique polycristalliftiphasé a un modele simplement
multiphasé se fait donc au détriment d’'un niveauddscription d’hétérogénéités, celui de
I'orientation des grains au sein d’'une phaBg.(3.8. Notons que d’autres hétérogénéites
microstructurales qui ont leur importance sur lenportement global, comme les joints de
grain ou la taille de grain, ne sont prises en dengu travers de la transition d’échelles ni
dans un modéle polycristallin ni dans un modéletiphehseé.
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L’aspect cristallin n’est ici pas considéré dangrémsition d’échelles mais peut étre
injecté en partie dans la loi de comportement 8@ chaque phase. Si la description
statistique de la microstructure nécessaire a l@éhsation s’en trouve simplifiee (nul besoin
de recourir & des distributions d’orientations)itecesimplification appelle Iégitimement a
guelques questions auxquelles il nous faudra répaahs les parties suivantes :

- Une loi de comportement par phase suffit-elle aricd®cle comportement
macroscopique d’un acier polycristallin multiph&sé

- Une phase ferritique dans un multiphasé A se coteqmie de la méme facon qu’'une
phase ferritique dans un multiphasé B ?

Ces gquestions trouveront une partie de leurs sgsodans le chapitre IV traitant de
I'introduction de longueurs internes microstructesadans les approches a champs moyens.

[11.4.2 Transition d’échelles : Comparaison entre &€ modéle a champs translatés et le
modele en Béta dans le cas d’'une loi de comportentan sinh

Nous avons choisi précédemment deux modeles dsittcan d’échelles a variables
internes pour des raisons tres différentes :

- le modéle a champs translatés de Berbehmil, qui constitue un modele rigoureux
sur le plan mécanique permettant de décrire avécigion les interactions élasto-
viscoplastique entre constituants du matériau bgésre,

- le modéle en Béta de Pilvin, plus pragmatique ett da loi d’interaction est plus
simple a mettre en ceuvre numeériquement, qui néeessdanmoins l'identification
d'un parameéetre «D » permettant d'étalonner la ipi@e de I'estimation
autocohérente du modele.

Dans cette partie nous essayons de déterminkmiéss des deux méthodes au travers
de cas simples afin de pouvoir dégager une solamticable pour la simulation en mise en
forme. Dans cette optique, deux solveurs écrits $®langage Fortran permettant de réaliser
des chargements séquentiels ont été réalisés efpoavoir comparer les résultats des deux
modeles.

Schéma de résolution pour le modele a champs tratés

La Fig. 3.9décrit de maniére simplifiée le schéma completédelution du modele a
champs translatés de BerbennaktlLa résolution du probleme consiste a déterminéaue
des contraintes locales, et le taux des déformations localgs satisfaisant 'ensemble des
équations du probleme hétérogéne élasto-viscoplasstiDans ce schéma, les tenseurs de
contraintese; et les tenseurs de déformations viscoplastigifegeprésentent les variables

internes contenant toute I'histoire de chacunepteses i constitutives de I'acier multiphaseée
considéré.

L’intégration numérique adoptée est le schéma ldif-le pas de temps est constant.
Des boucles de convergence sont nécessaires pocaldal des modules effectifs, en
particulier le module effectif du probleme puremeiscoplastique calculé a chaque instant t
(le module effectif du probleme purement élastigaelui déterminé qu’une seule fois). Le
reste des calculs est purement explicite.
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Résolution du probléme
purement élastique

Résolution du probléeme
purement viscoplastique

Grandeurs locale:
(Equations de localisatic

Etape
d’homogénéisation

Réactualisation des
arandeurs locale

Réactualisation des
grandeurs macroscopique

S

Initialisation des données

Calcul deC®

Calcul de(ACe)I pour chaque phase

«—E

»
>

Calcul deB®

Calcul de(ABe )I pour chaque phase

Calcul de¢', 6

Calcul des grandeurs macroscopigues
Y=¢'

«— t=t+dt

6 —c6+6dt, ¢ — ¢ # dt

E « E+Edt, X « T+ dt

Non

Fin de chargement ?

oml

Fig. 3.9 —Schéma de résolution simplifié pour le modele a omas translatés

Notons pour finir que nous utilisons une linédar@asécante du terme viscoplastique
m*", contribution viscoplastique de la complaisancequeusem reliant le tenseur des
vitesses de déformation localé¥ (cherché) au tenseur des contraintes localgsonnu a
chaque instant t) suivant la relatiok”® =m:¢. La complaisance visqueuse est écrite
comme la somme dune contribution viscoélastiqueédire et d’'une contribution
viscoplastique m=m" +m"™. Le tenseum" est un tenseur incompressible anisotrope non
inversible. Le terme viscoélastique linéaire détaégnpar Berbenni [Ber02] permet d’inverser
le tenseurm dans les premiers pas de calcul puis devient remjlig devant le terme

[Ber02].

viscoplastique qui augmente sous forme exponeaifeld. 3.10.
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mA

m'?

vl

/

>
O

Fig. 3.10— Evolution schématique avec la contrainte des tensede complaisances
viscoélastiques linéaires Yhet viscoplastiques i [Ber02].

Schéma de résolution pour le modéle en Béta
Le schéma de résolution simplifié, en petites aw&tions, est représenté surHig.
3.11 L’intégration est purement explicite et il n’'yauwne boucle de convergence.

Calcul du module effectif —»

Moyenne pondérée des
variables d’accommodation

Grandeurs locales
(Equation de localisatio

Grandeurs locales
(comportement local)

Réactualisation des
grandeurs locales

—

Réactualisation des
grandeurs macroscopiques

Initialisation des donné

Calcul deC*®

= |

B" =p"

o, =Z+2u(1$)(B” - p")

(évp)i AL :aii* ,B\i/p =" -DB (évp)i

eq i d6 i eq
i

g” —g” +£%xdt, B ~ B B xd

E' =a_P ) :CG[E -EVP}
T o T +Xxdt

Non

Fin dechargemer ?

Oui ‘

Fig. 3.11- Schéma de résolution simplifié pour le modéle ent8é

Comparaison des temps de calculs
La mise en ceuvre numérique du modéle a champslatés, sans étre compliqué,
reste moins simple que celle du modele en Béta.chmctere implicite du schéma
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autocohérent impose d'utiliser des boucles de agevee pour le calcul du module effectif

viscoplastique et d’inverser des matrices a champ® de temps. La programmation du
modele en Béta en petites déformations est imnegiaisque ne requiert ni inversion de

matrice ni itération : toutes les relations sonpliekes. Le caractére autocohérent étant
identifié par les variables d’accommodation D’'un point de vue numérique, le modele en
Béta est donc d’exécution plus rapide. En conttepafapproximation autocohérente du

modele en Béta dépend de la précision et de lalitéalde cette identification. Plusieurs

simulations de matériaux biphasés ont confirmé aestat. Pour chaque simulation les

parametres sont identiques (matériau, sollicitatimas de temps). Le matériau utilisé pour
cette comparaison est un acier biphasé pour ldguebmportement local des phases est
donné dans Tab. 3.1.

Comportement IF)ca}I Fraction E Yo R N A B

des phases de l'acie ) v Ck C, 1
biphasé volumique | (GPa) (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) | (s)
Phase 1 0,5 210 0,3 80( 16 200 100 12 18 0,3
Phase 2 0,5 2100 03 16( 16 200 100 12 18 0,3

Tab. 3.1 —Parametres des lois de comportement locales utdid@ans les simulations du
comportement d’un acier biphasé.

A titre d'illustration, leTab. 3.2 montre une comparaison des temps de calculs entre
les différents modeles de transition d’échelledisés pour cette simulation, incluant le
modele de Taylor-Lin. Rappelons que pour le casqudier ou les parametres Bont nuls, le
modeéle en Béta est équivalent au modéle de KroremgWWles temps de calcul sont relatifs
ici aux routines VUMAT construites a partir desvalrs (cf. Chapitre V) et appliquées a un
élément C3D8R sollicité en traction uniaxiale.

Temps de calcul pour la
simulation d'un essai deg
traction uniaxiale réalisé
a une vitesse de
déformation de 16s™
(950000 incréments).

Temps de calcul pour la

simulation d’un essai deg

traction uniaxiale réalisé
a une vitesse de
déformation de 1%
(9500 incréments).

Modéle a Champs translatés 1560s 30s
Modeéle en Béta (=0, D,=0, Kroner-Weng) 84s 16s
Modeéle en Béta (=100, D,=50) 84s 17s
Modeéle de Taylor-Lin 76s 12s

Tab. 3.2 —Simulation du comportement d’un biphasé en tractiamiaxiale : comparaison
des temps de calculs entre les différents modéledrdnsition d’échelles.

Quelle que soit la vitesse de déformation impgeéda simulation, le modele en Béta
se révele d’exécution plus rapide. La différencreete modeéle a champs translatés et les
autres modeles peut s’avérer conséquente suivambridre d’incréments a I'image de la
simulation de traction uniaxiale réalisée a unesse de I6s. Cette différence résulte du
traitement itératif de I'estimation autocohérenterdodéle a champs translatés a chaque pas
de temps. Les parametres d’accommodatipgdbant le caractére autocohérent du modéle en
Béta ne semblent pas influencer les temps de esaldBbhrdons a l'esprit que cette
comparaison de temps de calculs pour des simutatiercomportement d’un acier biphasé ne
prend pas en compte le temps nécessaire a I'idetiidn du modele en Béta sur un modéle a
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champs moyens. Et que celle-ci nécessite sansounite de fortes précautions car il faut aussi
I'estimer avant de conclure.

111.4.3 Discussion

La Fig. 3.12illustre la différence de comportement macroscopigntre les différents
modeles de transition d’échelles utilisés dansilesilations précédentes.

1000
9001 Phase 1 4
800 :
g 700 Biphasé 8
=3
~ 600 .
b
£
g 500 Phase 2
-
)
S, 400 .
o
)
w:' 300 B
- Modéle a champs translatés
200 = Modéle de Taylor-Lin 4
= Modéle en Béta (Di=0)
100 :
O I I I I
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1

Déformation totale

Fig. 3.12 —Comparaison du comportement macroscopique d’'un adiphasé obtenu a
partir de différents modéles de transition d’éched.

Force est de constater que les comportements stagigues sont quasi-confondus
guel que soit le modeéle de transition d’échelldéssatdans notre simulation. Ce résultatast
priori trés surprenant. En effet, le modele a champsslags prend en compte des
interactions de nature élasto-viscoplastique tagdesles interactions dans le cas du modéle
de Taylor-Lin sont purement élastique. On s’attdndc a un comportement macroscopique
tres différent entre ces deux modéles. Dans ctiglaion, le modéle a champs translatés se
comporte pourtant comme le modéle de Taylor-Les:dourbes sont confondues. Le modéle
en Béta, lorsque les paramétrgsént nuls, est équivalent au modéle de Kroner-\W8nogla
Fig. 3.12 les trois modeles sont quasi-confondus en texdeedescription du comportement
macroscopique de l'acier biphasé. Ceci n’est pggsoant pour les modeles de Taylor-Lin et
de Kroner-Weng compte tenu de leurs similarités (#f2.2) mais I'est beaucoup plus
concernant le modele a champs translatés.

Toutefois, ce résultat peut s’expliquer par latdomon-linéarité des lois de
comportement locales utilisées dans le cadre de ttedse. La loi de comportement de type
sinh est fortement linéaire. Il est donc probahleva de laFig. 3.12 que la linéarisation
sécante des modules viscoplastiques locaux (gté tesschéma de linéarisation possible le
plus simple parmi d’autres) ne permette pas deecaec précision le caractére fortement

non-linéaire de ce type de loi.
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Dans le cadre d’'une simulation d’'un essai de lgsaént sur un matériau biphase,

nous avons comparé la réponse du modéle a charapslatés pour deux lois de
comportement différentes :

- laloi de type sinh développée dans le chapitre 2 :

Y v "\
éVp: Bsinh <Ge'q6\ > S(G X) ’ avec Y:GO+ R2 +£%j (394)
(0

€q

- une loi en puissance d’exposant « n » pour laqumies avons fait varier la valeur de
I'exposant, c’est-a-dire la non-linéarité :

évp - % n§(GI-X)
Y | 2 Ouy , avec Y=Y+R (3.95)

Les paramétres des lois de comportement de chademephases ainsi que leur fraction
volumique sont donnés dansTlab. 3.3:

Comportement If)ca_ll Fraction E Yo R NC A B

des phases de l'acie ) v Ck C, 1
biphasé volumique | (GPa) (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) | (s)
Phase 1 0,1 210 | 0,3] 1600| 10 50 100  16( 37 0|3
Phase 2 0,9 2100 0,3 20( 15 300 100 16 37 0,3

Tab. 3.3 —Parametres des lois de comportement locales utdid@ans la simulation d’un
essai de cisaillement sur un acier biphasé.

Les valeurs obtenues du module viscoplastiog, en fonction de la contrainte,,

sont reportées sur kig. 3.13 Celles-ci semblent bien confirmer notre hypothédans le
cadre d’un modele biphasé, I'utilisation d’'une d@ comportement non-locale de type sinus
hyperbolique correspondrait a l'utilisation d’'ure En puissance pour de fortes valeurs de
'exposant « n » c'est-a-dire pour de fortes liitéar (n>20). Une étude de sensibilité (non
détaillée ici) des deux paramétres A et B gouvdrhe caractere visqueux de la loi de
comportement en sinh ne permet pas de réduire roattdinéarité qui semble intrinsequement
liée a la forme de la loi en sinus hyperbolique.

Au vu de ses résultats, l'utilisation de la loi demportement locale de type sinh
semble compromis en I'état actuel du schéma davisetion sécant utilisé dans le modele a
champs translatés. Du fait de ces courbes, nougopsien déduire qu'il faut établir pour ce
type de matériau multiphasé une nouvelle battexieainparaison en fonctions des différentes
extensions non linéaires dans le cas du schémaadhéient a champs translatés, notamment
l'influence d'une extension affine. Comme dans las cde modeles autocohérents
polycristallins viscoplastiques ([Mas00], [BorOlc|i.eb07]), une meilleure estimation
pourrait provenir d’une extension affine a la platene extension sécante jusqu’ici menée
dans le cas du comportement asymptotique de neisgeplastique pur. Cet aspect mérite de
plus amples investigations qui sortent du cadreatie thése.
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Fig. 3.13 —Variation du module viscoplastique sécaffion de la phase 1 en fonction de
la contrainte %12.

Dans le cas particulier du type de matériau étuidliéaudrait également étudier
l'influence de la vitesse de déformation imposée. difet, dans le cadre d’'un modéle
multiphasé et pour ce type de comportement élastmplastique, il n’existe aujourd’hui ni
de solutions exactes ni de bornes de référence eafhpeut en exister pour d’autres types de
comportements (de type viscoplastique pur) poumatériaux polycristallins [Leb07]. Enfin,
la comparaison des réponses du modéle a champtateendans le régime transitoire (entre
I'état élastique pur et I'état viscoplastigue pardes méthodes a champs complets (FFT,
éléments finis : etc...) mériterait d'étre menée adement avec la loi locale de type sinh au
lieu de celle en loi puissance (Norton) comme meragéd_ahellec et Suquet [Lah07].

[11.5 CONCLUSIONS

Dans le cadre de la modélisation du comportemkastadviscoplastique des aciers
multiphasés, I'objectif de ce chapitre était deimeéfun outil d’homogénéisation du
comportement élasto-viscoplastique des aciers pmaltiés applicable en mise en forme.

Apres une introduction des approches micromeécasiqune analyse historique des
principales méthodes de transition d'échelles a #ténée afin d'appréhender les
conséquences des choix opérés dans la modélis@tiocomportement macroscopique du
matériau hétérogene. Les spécificités liées a isepn compte du comportement élasto-
viscoplastique dans un modele de transition d’'éebeaint été présentées afin de bien cerner
les difficultés liées au couplage espace-temps mblgme micromécanique du matériau
élasto-viscoplastique hétérogéne. Ces difficultggpEmentaires nous ont amenés a choisir
deux modeles autocohérents : le modéle a champsatés de Berbenet al. et le modéle en
Béta de Pilvin plus pragmatique. La confrontaties deux modeéles, en vue d’'une application
en mise en forme sur des aciers au comportemestbélscoplastique, a permis d’apprécier
leurs limites et de dégager une solution pour keren forme.
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De facon plus précise, l'objectif visé de cetteesth est la modélisation du
comportement macroscopique d’'un acier multiphgsaérér des lois de comportement locales
en sinus hyperbolique de ses phases constitutivastil numeérique qui doit en résulter, en
vue d’'une application finale en simulation de lssenen forme, ne peut étre restreint qu'au
modele de Taylor-Lin ou a celui de Kroner en I'édatuel des choses. Méme si cela semble
sortir du cadre de cette thése, le modéle a champslatés et le modele en Béta ont tout de
méme été implantés dans cet outil numérique desiinArcelorMittal. Ceci, dans la
perspective proche de pouvoir utiliser le modeleBéta, ou une extension de celui-ci a
partir de l'identification :

- du modéle a champs translatés avec un schéma é&isiation différent (affine par
exemple),

- d'un modele a champs complets ou d’'un autre modetthamps moyens que le
modele a champs translatés a linéarisation sécante

En effet, le modéle a champs translatés est urelmaijoureux sur le plan mécanique
permettant de capter avec précision les interastdn nature élasto-viscoplastique entre les
phases. Son utilisation avec une loi fortementalirgéde type sinus hyperbolique dans un
modele multiphasé semble compromis dans le cadgedinéarisation sécante des modules
viscoplastiques locaux. Pour autant, le modéle amgs translatés n’est pas limité a une
linéarisation sécante et pourrait étre développngsdifféerentes extensions non-linéaires dans
un avenir proche pour étre testé pour ce cas coderei sinus hyperbolique.

Enfin, il semble que le modele en Béta constitme excellent candidat pour la
simulation en mise en forme du fait de sa rapidiexécution. La principale limitation de ce
modele reste lidentification d’'un ou de plusieupgrametres permettant d’approcher
I'estimation autocohérente. Cette identificatiomipétre menée a partir de modéles a champs
complets mais la mise en ceuvre reste difficiledéritification a partir d’'un modele de
transition d'échelles pour le comportement élassgoplastique reste donc un probleme
ouvert. Il faudra en particulier :

- déterminer si les parameétres responsables dedsiore de I'estimation autocohérente
sont capables d’approcher la solution autocohérédntprobléme hétérogene élasto-
viscoplastique donnée par des modeles rigoureuxquel le modele a champs
translatés,

- déterminer dans quelle proportion ces parametredises sont dépendants des
conditions de lidentification (sollicitations, e$ses de déformation, contraste entre
les phases etc.).

Gageons, dans un avenir proche, que ces modetbsraps moyens puissent étre
pleinement utilisés dans des simulations de mis@mene. Il faudra cependant veiller a bien
identifier les comportements locaux des phasegse@etniere remarque fait écho a certaines
questions soulevées dans ce chapitre concerngpotinese forte d’identifier les phases d’'un
acier multiphasé a partir d’'une loi phénoménologiqlDans le chapitre suivant, nous
proposons comme premiers €éléments de réponse weawpuype d’approche visant a

introduire des longueurs internes microstructurdbess les approches a champs moyens.
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Chapitre IV : Prise en compte de longueurs intedaess les approches a champs moyens

V.1 PRINCIPALES LIMITATIONS DES APPROCHES A CHAMPS MOYENS

Comme nous l'avons vu dans le chapitre précédentapproches a champs moyens
permettent de décrire le comportement macroscomlgguematériau a partir de la description
locale des constituants qui le composent. Duranvilegt derniéres années, le développement
de ces approches s’est principalement focalisé @liamar la description des interactions
pouvant exister entre les différents constituatgsseurs d’interaction), a étudier I'impact de
la morphologie des constituants sur le comportem@adroscopique (tenseur d’Eshelby) ou
encore a améliorer la description statistique desstituants au sein du matériau (fraction
volumique, covariance, hétérogénéité intraphaselédsmations etc.).

Comportement

local

3

Méthodes d’homogénéisation
basées sur la mécanique de
I'inclusion homogeéne d’Eshelby

) 4
(3=

Fig. 4.1- Limitations des approches micromécaniques clgasis dans la prise en compte de
longueurs internes microstructurales.

Morphologies
des
constituants

Fraction
Volumique

La principale lacune de ces approches réside alifau encore dans l'incapacité de
ces méthodes a reproduire les effets de taillelabstes longueurs internes microstructurales
sur le comportement macroscopique. Ainsi, la tailée grain d’'un polycristal n’a aucune
incidence directe du point de vue micromécaniqudesmodéle. Un acier a gros grains (100
microns) est représenté classiquement dans un enddéinicromécanique de la méme facon
gu’un acier a grains fins (2 microns) : la taillesalue des inclusions est la méme. Les effets
de taille de grain ou de toute autre longueur m@enicrostructurale, s’ils sont pris en compte,
sont généralement modélisés indirectement, a I'delparametres introduits dans la loi de
comportement locale.

Dans ce chapitre, nous nous attachons a préssingeralyser une nouvelle approche
visant a intégrer de maniére originale la prise @mpte de longueurs internes
microstructurales (taille de grain, taille de pautes etc.) dans les approches a champs
moyens.
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IV.2 PRISE EN COMPTE DES EFFETS DE LONGUEURS INTERNES
MICROSTRUCTURALES

IV.2.1 Approche phénomeénologique

Weng [Wen83] propose un premier modeéle en plaétwistalline visant a prendre en
compte la taille moyenne « D » de grains d’un padyal et 'applique dans le cas d’agrégats
polycristallins de cuivre pour des tailles de gra@miant de 12 um a 220 pm. Il introduit une
loi de Hall-Petch [Hal51, Pet53] évoluant eft'bdans la définition de la cission critique de
chaque systeme de glissement :

T=1,+ k_Dé + (h + aDyz)(yp)n (4.1)

Hall-Petch
terme d'écrouissage

ou 1, est la cission critique initiale, k le parameéte ld loi de Hall-Petch, h et a sont les

paramétres du terme d'écrouissage évoluant &ff, B est I'amplitude du glissement
plastique sur le systeme de glissement considérdaesensibilité plastique.

En utilisant le modéle autocohérent de BerveilleZa&oui [Ber79], Weng parvient a
décrire un effet de taille de grain sur la limit@ldsticité ainsi que sur I'écrouissage du
polycristal. La prise en compte de l'effet de tillle grain reste cependant purement
phénomeénologique. Si le modéle de transition dBebeutilisé permet de relier le
comportement du monocristal au comportement ducpstgl, la taille de grain est introduite
uniquement dans la loi de comportement a I'échillenonocristal via le paramétre « D ». La
transition d’échelles est donc menée classiquemient-a-dire indépendamment de la taille
de grain. De plus, l'utilisation d’'une loi phénonodogique macroscopique de Hall-Petch
(valable pour les polycristaux a gros grains) aH&le du grain reste discutable d’'un point de
vue physique. Enfin, la nécessité de connaitreraalgble les parametres de la loi de Hall-
Petch a I'échelle du grain limite le caractere priifddu modele.

Une autre approche consiste a introduire de mamiémoménologique la taille de
grain directement a I'’échelle du polycristal samsitarecours a une transition d’échelles mais
en se basant toutefois sur des mécanismes physkaesi les différents travaux relatés dans
la littérature, notons l'effet de taille de grainD« obtenu par Sinclaiet al. [Sin06] sur
I'écrouissage de polycristaux de cuivre. Ce moddlasé sur le mouvement et la
multiplication des dislocations au cours de la fifiaation du polycristal, utilise comme
variable interne la densité moyenne de dislocatigns. Les auteurs considerent le stockage

et l'annihilation des dislocations comme resporsabb’une double contribution de
I'écrouissage dans la loi d’écoulement du polyatisune contribution isotrope de type forét
[Mec81a] et une contribution cinématique due awstodations stoppées aux joints de grains.
La loi d’écoulement s’écrit :

6=0,+M “—[;)n(l-n—nmj + aub\/g (4.2)
contribution

contribution isotrope
cinématique
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Oe n
@ = &(1 _%j
d b n

ou o, est la limite initiale d’élasticité due a la fimh de réseau, M le coefficient de Taylor,
ule module de cisaillement, b la norme du vecteuBalgers eto. une constante. La variable

« n », qui représente le nombre de dislocationgudes au joint de grain, évolue selon une loi
saturante dépendant du nombre maximal»de dislocations pouvant étre stockées au joint
de grain. La densité moyenne de dislocations sutlai d’évolution saturante dépendant des
parametresk,, k, et k,qui sont ajustés afin de reproduire les résultageementaux Kig.

4.).

0 1 n
L = M|:kl\/5 -kp + ksﬁ(l '_Dj}

avec .
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Experiment
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Fig. 4.2— Modélisation de I'effet de la taille de grain sla contrainte d’écoulement pour des
polycristaux de cuivre [Sin06].

L’introduction phénoménologique de la taille daigrD dans la loi d’évolution de la
densité de dislocations et donc dans la loi d’ézmeint permet de rendre compte de maniére
efficace de I'effet de taille sur I'écrouissagepidycristaux de cuivre pour des tailles de grain
comprises entre 2 et 50 micror&g( 4.2). Ici aussi, la prise en compte phénoménologicrie d
I'effet de la taille de grain est tributaire dedBintification au préalable de parametres ce qui
limite le caractere prédictif du modéle.

De maniére quelque peu similaire, Delimtél. [Del07] proposent un modele pour le
comportement d’aciers dual-phase ferrito-martemséti Les auteurs introduisent dans le
comportement de la ferrite plusieurs longueursim@e microstructurales :

- une longueur moyenne qui représente la distance datix dislocations aux joints de
grain et qui évolue en fonction de la déformatitaspque,

- une longueur caractéristique des arrangementssttecdiions aux joints de grain,

- le diamétre des grains de ferrite.

Les longueurs internes introduites permettentréeiger I'écriture de lois d’évolution

décrivant I'accumulation et la saturation des diatmns le long des joints de grain de ferrite.
La loi d’écrouissage pour la phase ferritique cambau final un terme de friction, un terme
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de Hall-Petch en B ainsi qu'une contribution isotrope et cinématiques diensités de
dislocations. Le comportement de la martensite leistsupposé élastique parfaitement
plastique avec une contrainte d’écoulement qui weépde la teneur en carbone. Le
comportement macroscopique de l'acier dual-phaseobgenu par homogénéisation en
appliguant le modéle de Mori-Tanaka [Mor73]. Lhogéoéisation s’effectue
indépendamment des longueurs internes microstaletiintroduites dans le modele : elle
permet seulement de rendre compte de l'effet « csitgp» de la seconde phase sur le
comportement global de l'acier, c'est-a-dire ddfdtede fraction volumique des flots de
martensite. Ce modele, a I'image de celui de Welitise une méthode d’homogénéisation
indépendante des longueurs internes introduites kddoi de comportement de la ferrite.

Par l'introduction de lois phénoménologiques deetydall-Petch destinées a décrire
les mécanismes physiques de déformations, lesnrodeles précédents permettent de décrire
un effet de taille de grain sur le comportemenggats polycristallins. Cette introduction
phénomeénologique de longueurs internes dans le adempent est réalisée a trois échelles
différentes :

- au niveau du comportement du grain dans un potgtpsur le modéele de Weng,

- directement au niveau du comportement du polyd¢rettasans utiliser de transition
d’échelles pour le modéle de Sincleiral,

- au niveau du comportement de la phase ferritiques dan acier biphasé pour le
modéle de Delincét al..

L’introduction phénoménologique de la taille deigrparait certes efficace au vu des
résultats mais reste limitée du point de vue deréalictibilité des modeles puisqu’il faut au
préalable identifier les parametres de la loi pthaque cas particulier. Lorsqu’une transition
d’échelles est utilisée, celle-ci n’interagit pagea les longueurs internes introduites qui
restent cantonnées au comportement local augesl ®int affectées.

La question de savoir si la taille de grain (ou¢cautre longueur interne microstructurale)
doit étre prise en compte uniguement d’un pointuke local dans le comportement peut donc
légitimement étre posée. Introduire les effets oleglieurs internes dans des modeles a
champs moyens prends alors tout son sens si I'siredéépondre a cette question. Par
ailleurs, contrairement a I'approche phénoménologidl est possible a I'aide des approches
micromécaniques d’obtenir des modeéles dotés d'uns grande prédictibilité. L'idée est
alors d’intégrer des longueurs internes dans dpsoapes a champs moyens afin d’obtenir
naturellement, en sortie de ces modeles, des effetdaille de microstructure sur le
comportement macroscopique.

IV.2.2 Introduction dans une approche non-locale @hamps moyens

L'approche locale, communément utilisée en plaétiet en plasticité cristalline,
consiste a considérer que la contrainte en un pdamné du matériau étudié dépend
uniquement de la déformation en ce point. Cettegiemtion tend a perdre sa validité lorsque
I'échelle de la microstructure étudiée devient peoade celle des longueurs internes
microstructurales impliquées dans les mécanismegsigues de déformation plastique. A
cette échelle, il existe une contribution non-lecah longue distance des entités
microstructurales considérées (taille de graintipde etc.). En négligeant cet effet d’échelle,
la plasticité conventionnelle qui se base sur ppgrache locale, échoue dans la description
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des effets de taille de longueurs internes. Afirdéerire correctement ces effets, des théories
de plasticité non-locales basées sur les gradientformation plastique sont apparues.

Dislocations géométriguement nécessaires

Les résultats expérimentaux [Tho73, Sun00, HugO&jtnent que les joints de grain
sont sources de gradients de déformations plastiqpaisés par l'incompatibilité de
déformation plastique régnant entre grains voisAfin d’assurer la courbure du réseau
cristallin et donc la cohésion de la matiére dangéagrain, des dislocations nommées par
Ashby [Ash70] « géométriguement nécessaires » (GdDeorganisent autour des joints de
grain.

Les théories de mécanique des dislocations montopre ces dislocations
géomeétriqguement nécessaires (GND) peuvent étraieefpar le tenseur de Nye [Nye53]
dont I'évolution est donnée par la relation suiegiMur63] :

a, =-0,, Bgl,m (4.3)

O est I'opérateur de permutatiof®=£¢°+®" décrit I'évolution de la distorsion plastique

jmn
[Kro60], ®" représente I'évolution de la rotation plastiquefimi@ comme la partie
antisymétrique dg8”. Dans un souci de simplification, la nature ctistzaphique des GND
n'est pas prise en compte dans le modéele déveldapg ce chapitre. A I'échelle du grain,
I'evolution des GND est décrite de maniére collectia 'aide de la densitg,. Par
conséquent, et d’'apres les travaux d’Ashby [Ash7Olis considérons que la densjig

évolue avec le gradient de déformation plastiguensane direction normale au joint de
grain :

0y°
ER

Pe= (4.4)

o | =l

ol b est la norme du vecteur de Burgers,est le taux de cisaillement plastiqueteest le

facteur de Nye qui dépend du gradient macroscopimpesé [Ars99] et de l'orientation des
systemes de glissement [Gao01].

Le concept des GND a depuis suscité un grand ingrésein de la communauté
scientifique tant est si bien qu’aujourd’hui le nane de modeéles de mécanique basé sur une
théorie du gradient plastique de déformation elsttivement vaste dans un domaine varié
d’applications. Dans la partie suivante, nous uhiisons le concept des GND dans une
approche non locale a champs moyens afin de dé&tams un premier temps l'effet de taille
de grain observé sur les aciers IF. Dans un dewxigmmps, nous étudions l'extension de
cette approche a I'étude de l'effet d’autres longaenternes microstructurales comme par
exemple la taille de particule.

IV.2.3 Effet de taille de grain

Représentation de la structure du grain de ferrite

En s’inspirant de la représentation géométriquep@see par différents auteurs
[Mec81b, Bou0O6a, Del07], la structure physique dairgdu polycristal de ferrite, considéré
ici comme sphérique, peut conceptuellement étreéfisgse comme un composite a deux
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phases, chacune contrdlée par différents mécanisimedeformation liés aux densités de
dislocations.

Région 1:
Ceceur du
grain
(SSD)

Région 2 : couche (SSD +GND)

(a) (b)
(a) Représentation du matériau polycristallin enaamposite a deux phases.
(b) Décomposition du grain de diamétre D en degparés. Le cceur du grain (région 1), affecté par la
présence de SSD, est entouré de la couche (réyidéRaisseuri qui elle est affectée par la
présence de SSD et de GND. Seules les GND sogsespées sur le dessin. Les SSD sont
uniformément réparties sur les deux régions. D'agRip09].

Fig. 4.3— Représentation géométrique de la structure dlypastal de ferrite en un composite a
deux phases.

La premiéere phase, appelée «cceur du grain » epee$intérieur du grain. Dans
cette région (nommée région 1 surHFg. 4.3, la déformation plastique est contrélée par
I'évolution de la densité & » des dislocations statistiquement stockées (SIS&Jolution de
cette densité dépend directement de la créatiodeet'annihilation de dislocations qui
collectivement présentent un vecteur de Burgers matsur le volume considéré. La
population des SSD ne se cantonne pas uniquemesdtta région mais est répartie
uniformément sur tout le volume du grain de diamétr

La seconde phase, nommée « couche » représenteuttee sphérique d'épaisseur
proche du joint de grain et englobant celui-ci (@& sur laFig. 4.3. Elle se situe autour du
coeur de grain et est le siéege de gradients derdafimns plastiques dus a I'empilement de
dislocations aux joints de grain. La déformatiomsgpique dans cette zone dépend non

seulement de I'évolution de la densitg2« des dislocations SSD dans le volume mais
également et plus particulierement de I'évolutienla densité g, » des dislocations GND

stoppées au joint de grain. Ces derniéres asslaamurbure de réseau et la compatibilité
plastique autour du joint de grain.

Comme illustréFig. 4.3 la fraction volumiquef ® de couche est définie de telle sorte
que les deux régions remplissent entierement Ilrebke du matériau

polycristallin (f® + (@ = 1)
3
£ = 1-(%) (4.5)
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Pour une épaisseuk donnée de couche (voir plus loin pour lidentifioa),
I'évolution de la fraction de couche est reportéelaFig. 4.4

1

0.9|
osli v Coeur du grain

0.7 — Couche

0.6f
0.5
0.4
0.3
0.2
0.1

% 20 40 60 80 100 120

Diamétre du grain D (um)

e
e

ique

Fraction volum

Fig. 4.4— Evolution des fractions volumique$ @ (cceur du grain) etf (2) (région proche du joint

de grain) en fonction du diamétre D du grain (de fipa 120 um) pour une épaisseur de couche
donnée4=0,15 pm.

Pour des grains de fort diamétre, la fraction vatjua de la couche (région englobant
les joints de grain) est négligeable devant lativacvolumique du cceur du grain. Dans ces
conditions, la contribution de la couche a I'écssaige et a I'écoulement est négligeable et le
modele se comporte de facon tout a fait classiquéinverse, pour de petits grains, la
fraction volumique de joint de grain n’est plus lggpble et le réle des mécanismes
physiques de déformation contrélés par I'évoluties GND devient alors primordial pour le
comportement macroscopiqgue de I'agrégat polyctiistal

Rappelons, avant de préciser les lois d’évoluties hriables internes, que le modéle
prend en compte un effet de taille dés cette étlmpeeprésentation du volume élémentaire
représentatif. En effet, la définition des fraciorolumiques qui dépend de deux longueurs
internes microstructurales, a savoir le diamétrellDgrain et I'épaisseuk de la région
contenant le joint de grain, est responsable dffiet @omposite sur le comportement de
I'agrégat polycristallin. Cet effet composite n'gsls seul acteur de I'effet de taille dans le
modele comme nous allons le voir dans la présentates lois d’évolution des densités de
dislocations mais participe déja, dés I'étape gwésentation, a I'implication de longueurs
internes microstructurales dans un modeéle a chanogyens.

Lois de comportement locales et évolution des vahi&es internes
Les deux phases (régions) sont supposées suivrecamportement élasto-

viscoplastique ou la vitesse de déformation totflede chaque phase () est décomposée en
une partie élastique®® et une partie viscoplastiqug’® :

é(') = ée(l) +éVP(|) (4_6)
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Le comportement pour chacune des phases est dbncpdé deux lois constitutives :
'une élastique et l'autre viscoplastique. L’hypese des petites déformations est suffisante
dans le cadre de ce modele ou nous nous attachiésiee de petites déformations. Pour la
partie élastique, dans le cadre d’'une élastiaii@slire et homogéne, la vitesse de déformation
élastique £°” est reliée au tenseur taux de contrainte de Cawidnyla loi de Hooke
généralisée :

6" =C:%0 4.7)

ou C est le tenseur des modules élastiques définikepamoefficients de Lamé. Pour la partie
viscoplastique, la vitesse de déformation viscdgas suit une loi puissance de type Prandtl-

Reuss :
ORYN0!
;o () =3; | Oea | O
€ _ZSO(GSBJ Ggg (4.8)

023 est la contrainte équivalente de von Mises défitaesiquement a partir du déviateur des

contraintese'", ¢, est une vitesse de déformation plastique de métérégale ici a 1)

ref
est la contrainte d’écoulement (dite de référertaposant « n » est fixé afin de caractériser
une faible sensibilité de la loi a la vitesse déod®@ation du matériau. Notons que le modele
ne se limite pas aux lois viscoplastiques en posaCe choix, arbitraire, est indépendant du
modele. Cependant, nous avons vu au chapitre 3egaehéma de linéarisation était sensible
a la non-linéarité de la loi choisie (cas de ladoisinh développée au chapitre 2). Le choix
d’une loi en puissance se justifie ici dans le eatlune collaboration [Pip09].

Les dislocations statistiquement stockées (SSD} s@parties aléatoirement sur tout le
volume du grain (coeur + couche) et présentent gteme de Burgers net résultant nul. Les
dislocations géomeétriquement nécessaires (GND) Isoatisées dans la couche d’épaisseur
L pres du joint de grain. Cette différence de tog@oentre les deux populations de
dislocations aboutit a des différences notables des lois d’écoulement des deux phases.
Dans la phase 1 (cceur du grain), seules les dermd#éSSD contribuent au nombre total
d’obstacles forét a travers lesquels une dislonaio mouvement doit passer. Dans la phase 2
(couche), ce sont a la fois les densités de SSie €6ND qui contribuent au nombre total
d’obstacles forét. Dans ces conditions, la loi didement fait apparaitre comme variables

internes les deux populations de densités de ditocp? et p? présentes ou non dans la
phase (1) considérée (I variantde 1 a 2) :

ol =60 + Mauby/p!) +pY (4.9)

o\ est la limite initiale d’élasticité qui dépend d#éments en solution solide et de la friction

de réseau, M est le facteur de Taylomegst un paramétre constant typiqguement égal a 0,4.
Apres dérivation, I'évolution de la contrainte dd@tement s’écrit :

) Mapb /. i
ol = —=== (s +5?) (4.10)
2\ps’ g
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avec pg)= 0 (coeur du grair

Cette description géométrique du grain rappellde cdes travaux de Mughrabi
[Mug83, Mug04] : le grain est considéré comme umpgosite composé d’'une phase dure
constituée par la couche (phase 2) et d’'une pha#le oonstituée par le coeur du grain (phase
1). Dans ces conditions, il est possible d’écareclation suivante :

0 <g®@< g0 (4.11)

eq

-
L’évolution de la densité des GND dans la couche)(Is’écrit : p@= %ai Le
N X

coefficient de Taylor M permet de relier les taux glissement plastiquéy” aux taux de
déformation plastique équivalent;; : 07" =M0&.,. La loi d’évolution de la densité des
GND devient alors :

P L)

@ " e
=M-——1— 4.12
Pe b ax (4.12)

En premiére approximation, I'hnypothése de I'existenl’'un gradient de déformation
plastique linéaire au travers de la couche d’épaiss revient a considérer I'évolution de la
densité des GND comme dépendante du saut du tagéfdemation plastique équivalente
entre les deux phases contrdlé par I'épaisseuodehe ) :

F gvp 1) _ & 2

. B (4.13)

-(2) =M
Pe b 2

w2 wpewp )2
aveceg = 58” &
La loi d’évolution de la densité des SSD reviemy@difier une loi de Kocks-Mecking
en faisant intervenir la densité des GND :

. K N
pl' =M (B Q+pl —fp('s)js b (4.14)

ou k et f sont deparametres matériau contrélant respectivementéation (et stockage) et
I'annihilation des dislocations. Dans la phaseckiic du grain), la densité de GND est nulle et
I'équation (4.14) aboutit a une loi classique deck®@Mecking [Mec81la, Koc03]. Dans la
phase 2 (couche de joints de grain), puisque leB Gbht localement du méme signe et ne
peuvent s'annihiler, la densité des GND n’affecte ¢g terme de création des dislocations.
Dans ces conditions, la loi d’évolution des SSDteufinal étre considérée comme une loi
modifiée de Kocks-Mecking incluant dans son termeiation la contribution des GND aux
obstacles de type forét.

Transition d’échelles et comportement macroscopique
Le comportement macroscopique du polycristal dgerau en utilisant le schéma
autocohérent basé sur la techniqgue des champdatémgmodele de Berbenmit al)
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présentée dans le chapitre précédent. Pour chatpase,p le comportement élasto-
viscoplastique est défini par les relations suigant

£=S:6+¢" (4.15)

£®=m(o):o (4.16)

ou la complaisance viscoplastique sécanie est définie pour chacune des phases en
comparant I'équation (4.8) avec I'équation (4.16) :

_ 1
3. (o n My . M = Iijkl '§§j of
My =—& | — | — avec: (4.17)
2 O | O _1
4 Iijkl - _(8Ik 81| 'Eh E}k )

2
1 est un tenseur d’ordre 4 défini a partir du tenseutél d’ordre 4. Le modele de Berbenni
et al, dans le cadre d’'une élasticité homogéne, abalgitoi d’interaction suivante :

6=£+C:(S*-1): (sVP—ABe:EW’) (4.18)

Le comportement macroscopique du polycristal esrabpar homogénéisation sur le volume
élémentaire représentatif :
E=¢ etX=¢. (4.19)

Au final, la modélisation micromécanique effectisée le polycristal revient a appliquer le
schéma autocohérent a un site sur un compositaud gplgases en adoptant toutefois une
représentation géométrique particuliere du graig. .5 :

OO O 5) MHE MHE
= QOQ O O 1+ O
Sle¥e

Microstructure tapissée par Schéma autocohérent — cas du biphasé
le motif micromécanique.

Représentation physique
du matériau polycristallin
en 2 phases.

Fig. 4.5— Passage de la représentation physique du potyaliau modéle autocohérent a 2 phases.

Cette approche micromécanique visant a prendreoeipte 'effet de taille de grain
sur le comportement du polycristal est appliquéesda partie suivante pour le cas particulier
des aciers IF puis étendue par la suite a I'étediéetfet d’autres tailles microstructurales.



Chapitre IV : Prise en compte de longueurs intedaess les approches a champs moyens

IV.3 APPLICATION : EFFET DE TAILLE DE GRAIN DANS LE S ACIERS IF

IV.3.1 Parametres matériau et identification

L’approche micromécanique développée dans la ppréeédente est appliquée sur
des aciers IF (Interstitial Free) pour quatre eailmoyennes de grain variant de 5,5um a
120um. Ces aciers sont composés principalementedpirase cristallographique cubique
centrée de ferrite et ne présente, comme leur riodigue, pas ou trés peu de composés
interstitiels. Les autres éléments en solutiordsationt Mn, P, Si, Ti et Al. Afin d’obtenir des
tailles moyennes de grain différentes, ces élémentsolution solide ont été introduits en
différentes proportions impactant alors la limitélasticité initialec, de chaque acier IF. En

considérant la loi d’écouleme(.9), la limite d’élasticité initiales, a eté identifiee a partir
de données expérimentales sur difféerents acierkd§.résultats de cette identification ainsi

gue le diameétre moyen des grains et la composifimique des éléments d'alliage sont
donnés dans [Eab. 4.1:

Dimoyen(um) | 6, (MPa)| Mn P Si Ti Al
120 95 100 10 5 50 37
15 150 201 11,15 61,3 37
8,5 200 199 73,45 60,8 37
55 330 1475 68,7 5 60 37

Tab. 4.1 —Diamétre moyen des grains, composition chimique (E0’% de poids) et limite
d’élasticité initiale identifiée pour 4 aciers IFArcelorMittal).

Les modules élastiques retenus (module de cisahéntoefficient de Poisson) sont
respectivementu=80000 MPa etv=0,3 pour chacun des quatre aciers IF présentés. La

sensibilité a la vitesse du matériau est considé@me faible : m=(1n) =0,0z Les

chargements sont considérés homogénes et I'effét liiiientation des grains n’est pas pris
en compte. Par conséquent, le facteur de Nye prékers la loi d’évolution des GND
(équation(4.12) estT =1. Le coefficient de Taylor est M=3. La norme decteur de Burgers

est|b| =2,5.10° n. o est un paramétre constant typiqguement égaF®,4 [Mug83, Mug04].

Les densités initiales de dislocations sont faiblesorrespondent a un état recuit. L'ensemble
des paramétres matériau est récapitulé danabe4.2:

1 (MPa)

AY

n

T | M

my | @

p° (m-2)

SSD

p° (m-2)

GND

k

A (Hm)

80000

0,3

50

1] 3

2,5.10%°

0,4

10°

10’

0,022

0,15

Tab. 4.2 —Parametres matériau et valeurs identifiées deflet 4 pour les aciers IF.
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Les valeurs de k et f qui décrivent les mécanisdeestockage et d’annihilation des
dislocations dans les lois d’évolution des SSDext @ND ont été identifiées a partir de la
courbe expérimentale de traction pour un diamétrgrain D=120um. Pour ce diametre de
grain, I'effet de la couche contenant les jointsgd&in est négligeablé=ig. 4.4). Les valeurs
obtenues k=0,022 et f=6 sont cohérentes avec cebieEnues par Sevillano et Aldazabal
[Sev04] sur le polycristal de cuivre et celles obies par une relation classique de Kocks-
Mecking par Fang et Dahl [Fan95] sur des aciersititmes. La valeurd définissant
I'épaisseur de la couche a été identifiée a patés différentes courbes contraintes-
déformation afin de simuler l'effet de taille deamr sur les aciers IF. Le résultat de

I'identification est reporté sur kig. 4.6:

Contraintes %, (MPa)

Déformations E, , (%)

Fig. 4.6— Courbes contraintes/déformations simulées (tsgitein) et expérimentales (symboles)
pour 4 tailles moyennes de grain : D=5,5 um, D=8BuD=15um et D=120 pm

IV.3.2 Résultats

Comportement macroscopique

La meilleure identification est obtenue pour uaéeur d’épaisseur de couche égale a
A=0,15umce qui parait réaliste au vu des tailles de graidiées. Par souci de simplification
dans cette premiere approchegst considérée comme indépendante de la tailigaie et de
la déformation. Dans ces conditions, des simulatide traction simple a un taux de

déformation macroscopique impo}ﬁzlo“ s' sont menées jusqu’a 20% de déformation. Les

courbes simulées, reportées sufFig 4.6 reproduisent bien I'effet de la taille de graur s
I'écrouissage et ce, malgré les fortes hypothéseisagées.

Sur la Fig. 4.7, les résultats des simulations sont confrontés a@sultats
expérimentaux a l'aide d’'un diagramme de Hall-Pgdohr trois niveaux de déformations :
2%, 5% et 10%. Cette représentation permet dedumastater les capacités du modele a bien
reproduire I'évolution du taux d’écrouissage enclion de la taille de grain jusqu’a une
déformation de 10%.
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- @ - Expérimental

—  Simulation

10%

Contrainte d'écoulement (MPa)

10— ‘

Diamétre du grain D (um)

Fig. 4.7— Diagramme de Hall-Petch : les contraintes d’édement expérimentales (symboles) et
simulées (traits plein) sont représentées a difféiseniveaux de déformation : 2% (carrés), 5%
(ronds) et 10% (triangles).

Afin de conforter nos hypotheses sur la valeumpdtametrel, notons que celui-Ci
peut étre déterminé soit expérimentalement parmétation des contraintes locales a partir
de mesures de déformation et/ou de désorientalomates autour des joints de grain soit
numériguement a partir de modeéles discrets deadistins ou de modeéles a éléments finis en
introduisant les milieux généralisés. L’évolutioa epaisseur de couche en fonction de la
taille de grain et de la déformation mérite égaleinde plus vastes investigations afin de
préciser la pertinence du modeéle notamment aursadgformations.

Comportement local

Afin de tenter de comprendre les mécanismes phgsigasponsables de l'effet de
taille de grain sur l'écrouissage, les évolutiores ccontraintes locales en fonction des
déformations plastiques locales dans les deux pham# reportées sur kg. 4.8pour deux
tailles différentes de grain (5,5um et 120um) :

La Fig. 4.8 met clairement en évidence le tres haut niveaucdesraintes dans la
couche contenant les joints de grain. Pour unke @d grain D égale a 5,5 um, les contraintes
locales approchent une valeur de 1000MPa dangjilarr@roche des joints de grain. Lorsque
la taille de grain D est égale a 120um, la défonaplastique macroscopique dépend
essentiellement du comportement du coeur du graiinverse, lorsque la taille moyenne des
grains D est égale a 5,5 um, la déformation plastigpacroscopique dépend non seulement
du comportement du cceur du grain mais égalemefd degion proche des joints de grain
dont I'évolution dépend des gradients de déformapiastique. La figure met en évidence la
capacité du modele a prendre en considérationréeliemts de déformation plastique lorsque
la taille de grain devient de I'ordre du micron.
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Fig. 4.8— Contraintes locales (triangles et carrés) despbs pour deux tailles de grain : D=120um
(traits plein) et D=5,5 um (traits en pointillésl.a réponse macroscopique est également représentée
(traits épais).

Evolution des densités de dislocations
Les évolutions des densités de dislocations SSENE en fonction de la déformation

plastique locale dans chaque phase sont représestgelaFig. 4.9 Il apparait, malgré
I'échelle logarithmique utilisée, que I'évolutioesl GND est plus sensible a la taille de grain
gue celle des SSD. Ceci s’explique bien entenduegdois d’évolution choisies. De maniére
générale, les dislocations SSD et GND sont plusoitaptes en nombre dans la couche
entourant les joints de grain ce qui s’avére caftéagec ce qu'il est possible d’observer au
microscope électronique a transmission.

Lorsque D=120um, la densité des GND semble plusitapte que lorsque D=5,5
um. Ce résultat peut paraitre surprenant a priosque la fraction volumique de joint de
grain (et donc la fraction volumique de régionséommoder) est plus importante lorsque la
taille de grain diminue. Ceci s’explique tout siemplent dans notre modéle par le volume
attribué aux GND. Gardons a l'esprit que lorsquditenétre D de grain varie, le volume de
couche auquel sont affectées les GND varie égalerRenr les petites tailles de grain, la
phase accommodante (couche englobant les joirdsail® représente une fraction volumique
plus importante que pour les grandes tailles dengirdinsi, si I'on pondere la densité des
GND par la fraction volumique de couche présentesda matériau, on s’apercoit que le
nombre total de GND augmente bien lorsque D dimirCes résultats montrent que les
mécanismes de déformation plastique sont bien deftsoa I'échelle du grain.
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Fig. 4.9— Evolution des densités de dislocations SSD eDGN sein des deux phases (couche et
coeur du grain) pour deux tailles différentes de gra D=120um (symboles en noir) et D=5,5 pm
(symboles en blanc).

Effet de taille de grain sur la contrainte cinématiue

Si I'on désire décrire de facon plus précise I'éwoin de la densité des GND et les
contraintes internes qui leur sont associées, fi@tsede développement doivent étre menés
notamment en utilisant le tenseur de Nye (&8. L’'approche micromécanique développée
présentée dans ce chapitre considére par simgliccaniquement un écrouissage isotrope
dans les lois d’évolution de ses variables inter@spendant, si I'écrouissage cinématique
intraphase (intrinséque a chaque phase) a étégaggli n'en est pas de méme pour
I'écrouissage cinématique résultant du mélangeddes phases. L'incompatibilité plastique
entre la couche englobant le joint de grain etoricdu grain est responsable de contraintes
internes dans les deux phases.

Afin de mettre en évidence la présence d’'une comé&a&inématique macroscopique
appelée back stress, il est courant de mener dedgsesuivant des trajets de chargement
inverses. Dans le cas de chargements monotonessnsemédes aciers biphasés ferrito-
perlitiques, Allainet al. [All06, All08] ont identifié la contribution cinéatiqueX  issue du
mélange des deux phases (ferrite et perlite) :

X =f®f GAX (4.20)

ou Y et {9 représentent respectivement les fractions voluesiqiies deux phased™(#
@ =1) et AX =o6,-06, représente le saut de contraintes internes ear@leux phases. En

utilisant la relation de moyenne sur les contrairfe = G_i), la relation (4.20) aboutit a :

X =fOf @AX =f O(¢,-X) = ¥ 6,-Y (4.21)
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L’effet Bauschinger issu de la contrainte cinéma&ia(’ due au mélange des deux phases
peut étre déterminé directement a partir de laraone interne et de la fraction volumique
d'une des deux phases. L'équati¢h21l) permet de vérifier aisément que la moyenne

volumique des contraintes internes est bien niige-E) = z;f " (e, -x)=0).

Ce résultat acquis, nous appliquons I'équatinl) dans le cadre de notre approche
micromécanique afin de déterminer la relation etigfet de la taille de grain et I'effet
Bauschinger. Le polycristal de ferrite est conggdéomme un compositéif. 4.3. Ainsi,
compte tenu de cette représentation particulieaecdntrainte cinématique du mélange
composite (cceur+couche) représente la contraintntique intrinséque des aciers IF. En
simulant la réponse du composite a des essaissdélainent pour difféerents diametres de
grain, nous enregistrons les contraintes interméseptes dans le cceur du grain et dans la
couche (sorties naturelles d’'un modele microméemm)igAfin de déterminer la contrainte
cinématiqueX issue du mélange des deux phases (contrainte afiyera des aciers IF), il
suffit d’appliquer la relatior{4.21) en utilisant les contraintes internes de chaquesg@hLes
résultats des simulations sont comparés sukida4.10 a I'effet Bauschinger mesuré par
Bouazizet al. [BouO6b] et Aouafi [Aou09] sur les aciers IF :

[+2]
o

A —8— Simulation
A Expérience

[4)]
o

I
o

20¢

101

Contrainte cinématique X (MPa)
(]
o

0 50 100 150
Diamétre du grain D (um)

Fig. 4.10— Comparaison simulation/expérience de la contrarcinématique en fonction de la taille
de grain lors d’essais de cisaillement Bauschingees essais simulés (carrés) sont comparés aux
données expérimentales obtenues sur des aciergrigrngles).

La Fig. 4.10montre la bonne capacité du modele a prédirer&ibation de I'effet de
la taille de grain sur I'écrouissage cinématique denc l'effet Bauschinger) dans le cas
d’aciers IF pour la gamme de points expérimentasganhibles. En dépit du faible nombre de
points expérimentaux disponibles, ce résultat frpphtaire vient conforter la pertinence de
la valeur identifiée pour I'épaissedrde la couche.
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IVV.3.3 Discussion

L’approche micromécanique visant a prendre en tenges effets de taille de
microstructure a été utilisée afin de reproduiedfét de taille de grain sur les aciers IF. Dans
ce modele, le polycristal de ferrite est décritrgétriquement comme un composite a deux
phases :

- une phase «molle » qui constitue le coeur du gedinqui correspondrait au
comportement d’'un polycristal de ferrite a grosigac'est-a-dire avec une fraction
volumique de joint de grain négligeable,

- une phase «dure » qui constitue une couche erpaatbges joints de grain. Cette
région accommodante dépend des gradients de défompastique existants entre
les deux « phases » qui permettent d’assurer lgpabhilité de réseau.

Le comportement de chacune des phases est gowpaartes dislocations (modélisées
de maniére collective sous forme de densité) qued décomposées en deux populations :

- une population de dislocations mobiles, les SSD,squt distribuées aléatoirement
dans le matériau (résultante du vecteur de Burydls),

- une population de dislocations géométriqguement ss@ies, les GND, qui sont
localisées au niveau de la couche enveloppanbiess jde grain (résultante non nulle
du vecteur de Burgers).

L’originalité de I'approche consiste au final egud points majeurs. Le premier point
est la représentation géométrique du grain lorslI'éape de représentation du VER.
Décomposer le grain de ferrite en deux régionsndigts revient a considérer d’'un point de
vue systémique un polycristal de ferrite, donc wnaphasé en un composite a deux phases.
Cette «discrétisation » du polycristal permet wdduire deux longueurs internes
microstructurales (I'épaisselr de la couche enveloppant les joints de grain elidenétre
moyen D des grains) dans la définition de la foactwolumique de chacune des phases. Le
second point original de cette approche réside afast d’exprimer de maniére non-locale le
comportement de la couche. En effet, son comporiedépend directement de I'évolution de
la densité des GND, c'est-a-dire du gradient derdedtion plastique existant entre les deux
phases (lui-méme défini a I'aide de I'épaisseurcdachel). La contrainte locale dans la
couche dépend donc a la fois de la déformation dansouche mais également de la
déformation au cceur du grain. Ces considérationsasmaniére d’introduire les longueurs
internes dans le modeéle sont résumées dtigla.11

Dans la littérature, on constate que dans la plujes cas, I'effet de taille de grain est
modélisé par l'introduction de longueurs internemglla loi de comportement (locale ou
macroscopique). Dans ce modéle, I'introductionfage de maniére différente et I'effet de
taille de grain résulte :

- d'une représentation géométrique particuliere daingr Celle-ci est postulée en
premiere approximation par l'introduction de longtee internes dans les fractions
volumiques des phases,

- de lintroduction d’'un parametre microstructural dans la loi « non locale » de
comportement de la couche.
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Fig. 4.11- Représentation schématique de I'introductionldagueurs internes microstructurales
dans I'approche micromécanique non-locale proposée.

Comme le montre le schéma deFlg. 4.11, cette introduction reste une voie possible
parmi d’'autres pour introduire des longueurs irgermicrostructurales dans une approche
micromécanique. Dans notre modele, dans un sousindglification, nous nous limitons a
modifier la géomeétrie du grain seulement d’'un paletvue géométrique au travers de la
description statistique au premier ordre du matéffiection volumique). Si la représentation
géomeétrique du grain en un composite biphasé irmpaaéfinition des fractions volumiques,
elle nimpacte pas la morphologie et la topologies dphases d'un point de vue
micromécanique. En effet, le schéma autocohéremrtpptiqué classiquement et chaque phase
est représentée par une sphére. La prise en ca@péetopologie réelle de la couche (calotte
sphérique) mérite d’étre étudiée, des efforts aohuellement menés dans ce sens [TaulO].

Récemment, Bouaziet al. [Bou09] ont montré dans le cadre du modele en Béta
Pilvin qu’il était possible de relier le parametteccommodation du modeéle a la taille des
particules et de la densité maximale de dislocatpouvant étre accommodées a l'interface
d’'une particule et de sa matrice. Cette introductie taille de microstructure correspondrait
sur notre schéma (croix rouge surFlg. 4.11) a une introduction directe de longueur interne
dans la transition d’échelles. Cependant, ce r#sqglii s’applique particulierement bien au
modele en Béta pour le cas particulier du mécanieoucles d’Orowan se formant autour
de particules dures dans une matrice molle, septbtecompliqué a mettre en ceuvre des lors
que les lois d'interaction se complexifient.

L’introduction de longueurs internes microstructesa dans une approche
micromécanique reste donc un vaste champ d’inagiigs a peine ébauché au travers du
modele présenté dans ce chapitre. Des efforts wibdtee consentis au niveau expérimental
afin de pouvoir mieux éclairer le domaine de la &lis@tion sur la maniere de prendre en
compte les effets de taille de microstructure. Dianfsn de ce chapitre, nous étendons cette
approche micromécanique a la prise en compte tletle taille de particule dure.
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IV.4 MODELISATION DE L’EFFET DE TAILLE DE PARTICULE S DURES

Dans cette partie, nous appliguons le modéle dppélprécédemment au cas ou |l
existe une fraction de particules dures dans leemaat polycristallin. Dans ces conditions,
nous faisons I'hypothése qu’il existe deux soupmaxcipales d’hétérogénéités :

- lesjoints de grains de la matrice,
- les particules dures qui sont considérées comnséigilas non cisaillables.

Ces deux sources d’hétérogeneéités sont accommamdement par la matrice dans
une premiére région située autour des joints di@ gtadans une seconde région située autour
des particules (régions représentées en coulela &ig. 4.12. On désire décrire deux effets
de taille de la microstructure : I'effet de la kaitle grains et I'effet de la taille des particules

Fig. 4.12— Représentation schématique des zones d’accomtiwddans le matériau polycristallin
(régions autour des joints de grain et régions gesticules dures).

IV.4.1 Modele micromécanique a 4 phases

Dans cette optique, nous « discrétisons » le nzatdyiphasé (réseau polycristallin et
particules dures) en quatre régions ce qui perrhdéerdifier géométriqguement les zones
d’accommodation. Le matériau biphasé (matrice +iqudes dures) est alors représenté a
I'aide d’'un modele a 4 phases :

i) une phase regroupant les particules,

i) une phase décrivant la région de la matrice pe¥tunpar la présence des
particules dures,

iii) une phase décrivant la région de la matrice pertudar la présence des joints
de grains,

iv) une phase décrivant la région de la matrice notugere par les 2 types
d’obstacles interfaciaux (joints de grain et patBs dures), typiquement
appelée « cceur du grain » dans le modéle précédent.

Le passage de la représentation physique du matniachéma autocohérent a 4 phases
utilisé dans le modele est représenté saigad.13:
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Représentation physique Microstructure tapissée Schéma autocohérent — 4 phases
du matériau polycristallin par le motif
en 4 phases. micromécanique.

Fig. 4.13— Passage de la représentation physique du mateaa schéma autocohérent a 4 phases.

Afin de modéliser les deux effets de taille (graggarticules), quatre longueurs internes
sont introduites dans le modekq. 4.19) :

(a) Description géométrique du  (b) Description géométrique d’'une
grain en 2 phases. particule et de son proche
environnement.

Fig. 4.14— Introduction de quatre longueurs internes dare leprésentation géomeétrique du grain
et des particules.

i) le diamétre moyen « D » des grains du polycristal,

i) I'épaisseur & » de la région entourant les joints de grains. eCetegion
accommodante est le lieu des gradients de défamplastique entre la matrice et les
joints de grain,

i) le diametre moyen «,d> des particules dures présentes dans le pobjcrist

Iv) I'epaisseur & ,» de la region entourant les particules. Cetteoregccommodante est
le lieu des gradients de déformation plastiqueediatmatrice et les particules dures.

Le calcul des fractions volumiques de chacune desrg phases découle directement
de cette représentation géométrique. Nous faisbygdthese que le matériau peut étre pave
entierement en suivant cette représentation géamuétr(f . +f, +f +f kpzl). Le Tab. 4.3

coeur

récapitule pour chacune des phases la descript@meétrique envisagée, la fraction
volumique, le type de comportement envisagé ainsilg longueur interne microstructurale
qui la caractérise.
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Description

Fraction volumique

Comportement

Dislocations

Longueur
interne

Phase 1

Particule dure
non cisaillable

f

P
(connue)

Elastique

Aucune

d

p

Phase 2

Joints de
particules +
région de la

matrice
entourant les
joints de
particules

fk

3
| 252
p p
dp

Matrice élasto-
viscoplastique

Phase 3

O

Matrice sans
région de joint
de grains

Fooeur= (11 5, )(%

;

Matrice élasto-
viscoplastique

Phase 4

Joints de

grains +
région de la
matrice
entourant les
joints de
grains

Matrice élasto-
viscoplastique

3
fx =f coeur l:(ij _1:|
D-2n

Tab. 4.3 —Tableau récapitulatif du modele & 4 phases visanp@ndre en compte les
effets de taille de grain et de taille de particule

Comme pour le premier modele décrivant I'effet aile de grain, I'effet de taille de
particule attendu est di a I'introduction de longnseinternes dans la description géométrique
de la particule et a I'existence d’'une région accmdante au comportement non-local. Cette
région, qui se situe autour des particules, cooed@u comportement de la matrice affectée
par I'nétérogénéité des déformations entre lesqudes et la matrice. Plusieurs mécanismes
ont été expliqués dans la littérature ou obseraésypcroscopie électronique [Bro71, Atk74,
Hum79, Ped83].

Dans ce modele, par souci de simplification, n@asons pas pris en compte de tels
mécanismes (boucles d’Orowan entourant les pagcudoucles prismatiques etc.) méme si
le modéle permet de les ajouter. Nous avons seutecomsidéré que la présence des GND
permettait d’accommoder les gradients de déformagastique ou plutdét le saut de
déformation plastique entre la particule et la mafrc'est-a-dire classiguement comme nous
I'avons fait pour le premier modele décrivant laftle taille de grain. Par conséquent, la zone
affectée par la présence des particules duresitensine région au comportement élasto-
viscoplastique dont le seuil d’écoulement est idgmt a celui gouvernant le cceur du grain
ferritiqgue et sa couche (équatin9)). Seules les variables internes difféerent selsrrégions
considérees.

Ainsi, I'évolution du seuil d’écoulement s’écrit :

Gref
2yp +pl

(1) — _ Mopb (p(')+p('))

S G

(4.22)
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I=1 (particule élastique)pi(sl)z 0 etp(é): 0

avec |=2 (couche de particule avec GNDj(SZ.) z0 etp(é) £0
vec :

1=3 (coeur du grain)p® 0 etp!d=0

I=4 (couche de joint de grain avec GNEE)Q z0 eth z0

L’évolution des GND dans la phase 2 dépend du gradie déformation plastique
entre la matrice (coeur du grain) et la particuldravers de I'épaisseur de couchg situee

autour de la particule. Les particules étant carsiels élastiques non-cisaillables, I'évolution
de la densité de GND dans la phase 2 s’écrit :

V(3) vp (1) s VP (3)
52 =M Eeq S (4.23)
° b A b 2,

p

Les évolutions des variables internes (densitésGHl® et de SSD) régissant le
comportement élasto-viscoplastique des grains dycpstal (coeur du grain et couche de
joint de grain) sont identiques a celles décritmssde premier modéle :

. K ,

pY :M(E pY) +pl - fp(s)j )

l\/l vp ® _ \ér; @ (4.24)
b A

L’objectif dans cette modélisation a 4 phases é&sttither si les effets de taille de
particule attendus sont réalistes ou non et d'essdg comprendre si ces effets de taille
peuvent étre suffisamment portés par la fractiolmaue et I'évolution des GND dans le
modéle. Afin de remplir ces deux objectifs, desudations d’essais de traction sont menées
systématiquement pour deux diameétres de grainrdifté: 55um et 120um. Lorsque
D=120um, comme nous l'avons déja évoqué précédemrieffiet de taille de grain est
négligeable. Dans ces conditions, le modele a 4gshpermet de bien distinguer I'effet de
taille de particule sur le comportement macrosaspiqpdépendamment de I'effet de taille de
grain.

IV.4.2 Résultats

Les simulations d’essais de traction sont effedugetaille de grain (D=5um ou
D=120um), épaisseur de joint de graia=0,15um), épaisseur de joint de particule
(2,=0,5um) et fraction volumique de particules constangs4%). Seul le diamétreydies

particules varie de 0,5 a 5 microns. Les lois dmmartement élasto-viscoplastique et les
parametres matériau associés sont les mémes guédestifiés pour les aciers IHéb. 4.1

et Tab. 4.2 dans le premier modele. Les constantes élastigoes les particules sont
identiques a celles utilisées pour les phasesoélastoplastiques. Laig. 4.15représente ces
résultats pour 2 configurations de taille de grails=5um et D=12Qum.
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Fig. 4.15— Effet de taille de particules élastiques nondilfables sur un matériau polycristallin
pour deux tailles de grain (D=5pm et D=120pum).

L'effet de la taille de particules est particuligrent important lorsque le rappadti/d,
devient proche de 1, c'est-a-dire lorsque le dieenéés particules avoisine 0,5um dans le
cadre de ces simulations. Lorsque ce rapport denign c'est-a-dire lorsque le diamétre des
particules devient grand &, fixé, I'épaisseur de couche de particule est géghle et les
effets de taille de particule disparaissent. Dagss aonditions, seul 'effet de taille de grain
(important pour D=5um) et I'effet composite di ptasence de particules dures subsistent.

Dans le cas ou la taille de grain « D » est impuetales effets de couche de joint de
grain s’estompent permettant d’apprécier un sefdt efe longueur interne décrit par le
modele : celui de la taille des particules. Dars @enditions, c’est toujours le rappart/d,

qui gouverne le comportement : plus celui-ci esiche de 1, plus les effets de taille de

particules sont importants.

D=5um

1200 =™ macro
couche particules
1000! EM particules

Il joints de grain
coeur de grain

800+

600+

400¢

200

Contrainte macroscopique b (MPa)
Contrainte macroscopique b (MPa)

0 2 4 6 8 10
Déformation totale E11 (%)

D=120um
1200} == macro
couche particules
1000+ I particules
I joints de grain
800! coeur de grain
600+
400+
200+
0
0 2 4 6 8 10

Déformation totale Ell (%)

Fig. 4.16— Contribution sur la contrainte macroscopique defets de taille de microstructure pour
un matériau polycristallin contenant 2% de partices (g=1pm) pour deux tailles de grain
différentes.
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La Fig. 4.16 décrit la contribution en contrainte fe, » de chaque phase sur le

comportement macroscopique du polycristal lorsquiaille de particule est fixée a 1um. La
distribution des contraintes dans chaque phase gbedign bien comprendre quels sont les
effets de taille de microstructure pris en commasdle modeéle lorsque la taille de grain est
petite ou grande. Lorsque D=5um, deux effets dietaie microstructure sont pris en
compte : la taille de grain et la taille des paies. A I'inverse, lorsque la taille de grain est
importante (D=120um), la fraction volumique de jeide grain est négligeable devant celle
du cceur du grain et les effets de taille de gram ségligeables.

IV.4.3 Discussion

Cette étude qualitative sur la prise en comptéedet de taille de particules dures
élastiques non-cisaillables dans une approche @muhanoyens montre que la transposition
du premier modele a I'étude de l'effet de longuenternes autres que la taille de grain est
possible. Toutefois, il convient de constater gee effets dépendent directement des valeurs
attribuées aux longueurs internes introduites et cplles-ci nécessitent d’étre déterminées
expérimentalement (mesures de la désorientatioltskau, nano-indentation, diffraction des
rayons X etc.). Les données expérimentales préselaies la littérature sont encore trop peu
nombreuses ce qui freine le développement de ce tg modélisation. Des efforts
expérimentaux considérables doivent étre effecfidd’identifier, de confirmer, de rectifier,
et d’affiner les valeurs de ces longueurs intemasostructurales. Ce type d’approche, basée
sur l'identification et I'introduction de longueumsternes microstructurales, pose un certain
nombre de questions dont seules les techniquesiegrgales sont en mesure de répondre :

- les contraintes internes simulées a l'intérieufadparticule et autour de celle-ci sont-
elles realistes ?

- I'épaisseur de la couche affectée par la préseaceadicules ou de joints de grain
correspond-t-elle & une région physique perturléeesgieau cristallin ?

- Dans quelle mesure peut-on considérer un profdire du gradient de déformation
plastique ?

V.5 CONCLUSIONS

Les approches classiques a champs moyengsbasg l'inclusion d’Eshelby ne
permettent pas de prendre en compte des effetslidgede microstructure. Afin de décrire de
tels effets, ce type d’approche nécessite d'étrdifméo Nous avons vu dans ce chapitre, qu'il
était possible d’introduire des longueurs intermésrostructurales dans ces approches afin de
rendre compte de l'effet de taille de grain darssdeiers IF et de I'effet de particules dures
élastiques non-cisaillables dans un polycristal.

Pour que les effets de taille résultent naturelldm#u modéle micromécanique,
I'introduction de longueurs internes ne doit pasréduire a l'incorporation de parametres
dans les lois de comportement des phases auqydieftet de taille se réduit simplement a
un effet composite di au mélange de phases. Narsdait le choix, a I'aide d’hypothéses
simplificatrices, d’intervenir dans I'étape de répentation des motifs micromécaniques en
incorporant les longueurs internes microstructgralans la représentation géométriqgue du
matériau. Ce choix reste une possibilité parmi wésuEig. 4.11) et montre a quel point les
approches a champs moyens constituent un vasainteinvestigations et d’applications.
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Outre I'effet de taille de grain et de taille darficule, on peut raisonnablement penser
appliguer ce modéle a I'étude de la taille absdliee seconde phase dans un matériau
multiphasé. Dans un acier biphasé ferrito-martenst un tel modeéle reviendrait a étudier la
taille des ilots de martensite apres avoir idehtifes tailles de microstructures significatives

comme la taille moyenne des ilots, la distance mogentre les flots etc.

Fig. 4.17— Effet de taille de phase : quelles longueursdmntes microstructurales choisir?

Si l'introduction de longueurs internes microsturales dans les approches a champ
moyen permet de prendre en compte des effets lteedaimicrostructure, elle s’accompagne
également d'un lot non négligeable de questionsstllen effet I€gitime de vouloir connaitre
par exemple quelle est I'erreur (nécessaire daesapproche continue pour reproduire les
effets ?) faite sur I'épaisseur de couche lorsquayradient de déformation plastique est
considére linéaire. La région de la matrice affeqtar la présence d’obstacles interfaciaux
(joints de grain, particules dures) présente trédablement un profil plus souple et évolue
certainement avec la déformation plastique. Cestomes, parmi tant d’autres, nécessitent
plus que jamais une étroite collaboration entreéerpentateurs et modélisateurs afin de
confirmer et d’améliorer ces modéles et d’en déteemles limites.

Par ailleurs, I'application classique des méthaaehamps moyens ne permet pas, a
I'image de la plasticité conventionnelle, d'appegdes effets de taille de microstructure sur le
comportement macroscopique du matériau hétérod@ares cette optique, une approche non
locale visant & prendre en compte les effets dguears internes microstructurales a été
développée dans ce chapitre. Celle-ci a été vatidés le cadre de I'étude de I'effet de taille
de grain sur les aciers IF puis étendue a I'étudiedfet de taille de particules.

Enfin, le caractere non local de cette approcheo@pegalement une réponse au
probleme d’homogénéisation des aciers multiphd3és. point de vue physique, deux aciers
multiphasés aux caractéristiques tres differenéeprasentera priori pas la méme ferrite. |l
est légitime alors de se poser la question de laitéad’un modele d’homogénéisation
multiphasé pour lequel un comportement local saféecte a la ferrite et a chacune des autres
phases présentes. L'approche micromécanique déésapans ce chapitre, en s’appuyant sur
une taille de microstructure pertinente commeiletde grain de ferrite, permet de modéliser
un comportement non-local de la ferrite. Celle-@peind alors directement de son
environnement, c'est-a-dire des autres phasesnpedésequel que soit I'acier multiphasé
étudié.

Au travers de ces différents résultats trés pragnett ce nouveau type d’approche

micromécanique visant a prendre en compte lesseffettaille de microstructure pose un
certain nombre de nouvelles questions. Celles-gvethd étre prises sérieusement en
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considération en vue d’améliorer, de confirmer tufidmer ces nouveaux modeles. Afin d'y

parvenir, le modélisateur doit s'appuyer plus gaengis sur les nouvelles techniques
expérimentales de caractérisation des matériaux d& développer ces modeles qui
constituent un énorme potentiel d’applications.
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CHAPITRE V : Intégration d’outils d’homogénéisatidans un code d’éléments finis

V.1 PRESENTATION DES ROUTINES UTILISATEURS

L'un des objectifs de cette thése est la créatiam dutil pour la simulation
numeérique capable de modéliser le comportement daier multiphasé a partir des lois de
comportement élasto-viscoplastique individuel deases. En particulier, a partir de la loi en
sinus hyperbolique développée dans un cadre tehseiriincrémental au chapitre 2. Un
modele de transition d’échelles est nécessairedafinelier le comportement individuel des
phases au comportement macroscopique de l'acidipmagée. Le logiciel Abaqus ne dispose
pas de tels modeles mais offre néanmoins la péissibiutiliser des routines utilisateurs
UMAT ou VUMAT.

Dans le cadre de cette these, les modeéles a chamoyysns nécessaires a la
modélisation d’'un acier multiphasé ont été implant& une routine utilisateur. L'objet de
cette premiére partie du chapitre est de résumecirgtiement les choix quant a cette
implantation dans le logiciel de calcul Abaqus ee d’'une simulation en mise en forme.

V.1.1 Méthode de résolution

Suivant la méthode de résolution choisie, dewesagkistent sous Abaqus : Abaqus
Standard (résolution implicite) et Abaqus Expli@i€solution explicite). Notre choix s’est
porté sur la méthode de résolution dynamique ex@lgui est la plus couramment utilisée en
milieu industriel pour simuler 'emboutissage. @eti présente les avantages suivants :

- La mise en donnée est relativement simple et paldmeatintage de souplesse,

- La convergence vers un résultat (pas toujoursdelta exact) est assurée, malgré les
nonlinéarités inhérentes aux problemes de mise emmef (géométrique,
comportement, contact, probleme instationnaire).

En contrepartie, la méthode de résolution expl@ipusieurs désavantages :

- Elle nécessite un pas de temps trés faible aénir les instabilités de calcul liees a
la méthode. Au-dela d’'un pas de temps dit critigles, instabilités apparaissent.

- Le pas de temps est défini a partir du plus pétinént de la structure. Les temps de
calculs peuvent donc s’avérer excessivement longdépendent de la taille des
éléments. Il faut donc systématiquement faire uneled de convergence afin de
déterminer l'influence du maillage.

- Les problémes de mise en forme que I'on étudie danshapitre ne comportent pas
d’effets dynamiques réels. Il faut donc s’assunee tps effets dynamiques restent
faibles dans la simulation (énergie interne >> gigecinétique), notamment lorsque
des masses volumiques / vitesses artificielles stiigées afin d’optimiser les temps
de calcul.

V.1.2 Implantation de modeles a champs moyens danse routine utilisateur VUMAT

Routine utilisateur VUMAT

Dans le code Abaqus/Explicit, le modele de congoent utilisateur peut étre
implanté via la programmation d’'une routine VUMAVectorized User Material) écrite en
Fortran. Ce type de routine comme son nom l'indigsieoptimisée pour le calcul vectoriel et
impose a l'utilisateur de programmer toutes semkibas en vecteurs. La VUMAT utilise une
architecture binaire : les valeurs du pas précé@ninitiales) sont rangées dans les vecteurs
OLD et les variables du pas courant sont rangées @& vecteurs NEW. A chaque pas de
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temps, Abaqus fournit en entrée de la routine grément de déformation. La VUMAT doit
étre programmée de telle sorte a fournir en stetienseur de Cauchy a chaque pas, ainsi que
les éventuelles variables internes du modeéle. Msbim de calculer de matrice jacobienne ou
de calculer la rotation des matrices comme dangj@d&tandard, celle-ci n’étant pas requise
pour la méthode de résolution d’Abaqus/Explicit §aB]. Une fois calculé, le tenseur des
contraintes est rangé dans le vecteur « stressNENM&apparait au pas suivant comme le
vecteur « stressOLD ».

Implantation de modéles a champs moyens dans unéA\AT
L'implantation de modeéeles a champs moyens écritFertran parait donc simple.
Schématiquement, elle se réesume pour des algostsmples a :

- Calculer, a I'aide des lois de localisation, leesses de déformations locales a partir
de l'incrément de déformation macroscopique foweni entrée de VUMAT par
Abaqus. Le schéma d’intégration utilisé est celkiuter compte tenu des incréments
de temps infinitésimaux.

- Déterminer les contraintes locales a l'aide deil@dmportement locale,

- Déterminer la contrainte macroscopique par homdgatién nécessaire a Abaqus en
sortie de routine VUMAT.

Cependant, [l'utilisateur doit prendre un certainmboe de précautionsquant a la
programmation d’'une VUMAT et peut rendre I'implaiida du programme Fortran beaucoup
plus difficile gu’il n’y parait aux premiers abords

- Au lancement d’'un calcul, durant la phase init@devérification, ABAQUS appelle la
VUMAT afin de tester le modéle de comportementisdteur. Il lui fournit des
déformations fictives afin de calculer I'incréemetd temps critique au-dela duquel la
stabilité n’est plus garantie. Il faut s’assuree dgs propriétés élastiques sont utilisées
durant cet appel sinon le pas de temps critiques@sistimé ce qui conduit a des
instabilités.

- Le code est exécuté de la méme maniere quel quidesoomportement en cours,
élastique ou viscoplastique.

- Quelques techniques de programmations doivent &ireies pour I'écriture de
VUMAT : aucune subroutine externe ne doit étre #ma l'intérieur d‘'une boucle et
les itérations non fixes doivent étre évitées.

V.1.3 Validation des algorithmes

Plusieurs modeles a champs moyens ont ainsi égrgmmés en VUMAT a partir des
solveurs Fortran existants :

- Le modele de Taylor-Lin,
- Le modele a champs translatés de Berbenal,
- Le modele en Béta de Pilvin-Cailletaud.

Les algorithmes ont été modifiés de sorte a teminpate des principales contraintes liées a
I'utilisation de VUMAT. Les routines ont été valiele a partir de sollicitations simples sur un
élément en traction uniaxiale et en cisaillement pas résultats ont été comparés a ceux des
solveurs Fortran et ont été validés.



CHAPITRE V : Intégration d’outils d’homogénéisatidans un code d’éléments finis

V.2 SIMULATION D’UN ESSAI DE TRACTION UNIAXIALE

Aprés quelques rappels sur I'essai de tractionpgumettent d’introduire le matériau
et les lois de comportement étudiés, ce paragrapperte une premiére validation de I'outil
numérique développé a travers la simulation d’'wsaiede traction et l'illustration des effets
de la loi de comportement (notamment la sensilalig vitesse).

V.2.1 Rappels et spécificités de I'essai de tractianiaxiale

L’essai de traction uniaxiale sur une téle d’agieut paraitre simple de prime abord,
parce que la géométrie de la piéce, la déformaitde chemin de déformation qui lui sont
imposés, sont de représentation facile. Avant d@mpgnder la description de chemins de
déformation plus complexes comme c’est le cas thus emboutissage par exemple, il
convient de bien comprendre les spécificités deshe de traction, des possibilités de
description de la physigue du matériau qu’offreessai ainsi que les conséquences du choix
d’une loi de comportement sur les résultats en lsitimn numeérique. L'objectif de cette partie
n'est pas de décrire de fagcon exhaustive un teli @ssis plutét de mettre en relief certaines
de ses spécificitées qui ont un lien direct avedrévail de cette these sur les lois de
comportement. Rappelons tout d’abord que I'essatraetion uniaxiale consiste, a l'aide
d’'une machine de traction, a imposer un allongerossissant a une éprouvette usinée dans
la tole de l'acier a caractériser. La géométriel’dprouvette étant définie par une norme
[1ISO6892].

Courbe conventionnelle

En résistant a la déformation imposée par la mactientraction, I'éprouvette oppose
une force de résistance. C’est cette force ainsi llongement de I'éprouvette qui sont
mesurés au cours de 'essai de traction. L'ennegisgnt classique d’'un essai de traction est
représenté par la courbe conventionngige 5.1

Le tracé de cette courbe conventionnelle, dansatkecd’'un acier doux, parcourt
quatre zones de déformations :

Zone 1 :C'est la zone de déformations élastiquass.point O représente le début de I'essai
sur laFig. 5.1 L’éprouvette tenue par les mors de la machinaless contrainte a s’allonger.
Aux premiers instants de déformations, I'éprouvetésiste de facon élastique a cet
allongement imposé, jusqu’au point A qui symboligela limite d’élasticité R au-dela de
laquelle le comportement devient plastique. Enitéalette transition est rarement aussi
prononcée sauf cas particulier de palier élastigue nous ne traiterons pas par souci de
simplification. C’est pourquoi, dans le cas générldl norme définit une limite

« conventionnelle » de contraintgoRR correspondant a un allongement permanent treke faib
de 0,2%. Celle-ci est déterminée comme la contgaiaprésentant l'intersection entre une
parallele a la partie linéaire OA de la courbe paspar le point d’abscisse 0,2% et la courbe
d’enregistrement. Considérons, pour I'explicatige la transition élastique-plastique est
franche et que le point A délimite deux domaines :

- un domaine élastique représenté par la zone lsaléfermations sont réversibles,
- un domaine plastique (au sens large) représentégimeones : 2, 3 et 4.
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Fig. 5.1 —Courbe conventionnelle : cas d’un acier doux.

S, étant la section initiale de I'éprouvette dansosgueur utile AL la différence de longueur
entre l'instant t et la longueur initiale oLde I'éprouvette. kb est la contrainte
conventionnelle, e est I'allongement pour cent.

Zone 2 : Dans cette zone, alors que la section de I'épttendiminue, I'allongement est
uniforme et homogene. Au cours du trajet AB, méirla section diminue, la force mesurée
par la machine de traction, produit de la conteapdr la section, grandit. C'est donc que la
contrainte que peut supporter le métal augmente \pta que sa section ne diminue [Col10].
Cette consolidation du métal, I'écrouissage, s'iexy@d par plusieurs phénomenes physiques
(ancrage et multiplication des dislocations au sieireétal etc.). La consolidation, et donc les
phénomenes qui la nourrissent, ralentit pourtamigm@ssivement tant et si bien que la
diminution de section au cours de l'allongementl'dprouvette est de moins en moins
compenseée jusqu’a ne plus I'étre au-dela du poiguBconstitue une sorte d’équilibre. Le
point B représente la contrainte maximalg Rommeée résistance a la traction, a laquelle est
associee I'allongement plastique uniforméement tepar

Zone 3 : A partir du point B, seule la zone centrale derbéette se rétrécit et s’amincit : on
parle de striction diffuse par opposition a lacston localisée (cf. zone 4) qui précéede la
rupture au point D. Selon le type d’acier, I'allemgent supplémentaire peut étre conséquent
(20% pour les aciers doux) ou au contraire nédtigeeéaciers TRIP par exemple). Pour les
aciers ductiles représentés pafig. 5.1, la striction diffuse revient a retarder la rugturde
matériau continue de résister malgré le fait quecdasolidation ne compense plus la
diminution de section. Cette résistance plutottematue s’explique par la sensibilité a la
vitesse. Nous avons vu dans les chapitres précdprd les aciers doux avaient une
sensibilité positive a la vitesse de déformatiden contrainte d’écoulement augmente avec la
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vitesse de déformation. Alain Col [Col10] expliqlee striction diffuse de la maniére
suivante :

Rappelons que la force de résistance qu’opposeoligptte, c'est-a-dire la tension de
I'éprouvette, est la méme tout au long de I'éprdtevindépendamment des variations locales
de section. Dans la partie centrale de I'éprouy&dtsection diminue plus vite que le matériau
ne se consolide : c’est pourquoi la force qu’oppiderouvette décroit. La valeur de cette
force de résistance, fixée par cette partie affaitdé I'éprouvette, décroit sur I'ensemble de
I'éprouvette. Sur certaines parties de I'éprouvetta’y a plus de déformation : le matériau
s’étant écroui et la section n’évoluant plus, iy rd plus de raisons a ce qu’il s’allonge
davantage alors que l'effort est moindre. Toutldiayement de I'éprouvette est en fait
« produit » par la partie centrale de I'éprouvelia.vitesse de déformation imposée par les
mors de la machine étant constante d’'une parakbviigement se concentrant dans la partie
centrale de I'éprouvette d’autre part, la vitesseddformation y augmente tres localement.
Une sensibilité positive a la vitesse permet atorgnétal de résister localement davantage et
de reporter les déformations sur les zones adjes@st qui a pour effet d’élargir (de diffuser)
la zone de striction. A cette sensibilité positivéa vitesse s’'ajoute une sensibilité négative a
la température due aux frottements internes dulngéiaau contraire abaisse la contrainte
d’écoulement. Cette compétition rend impossiblerédiction de I'allongement a rupture.

Zone 4 : Sans rentrer dans le détail qui nous sortirait ddre de cette étude, la zone 4
correspond a la striction localisée. Celle-ci cstgsien un amincissement tres localisé
provoquant de I'endommagement et conduisant a paurer de I'éprouvette (point D).
Rappelons que pour des aciers a trés hautes a@sbgtes, la striction diffuse est
négligeable et la rupture intervient rapidementeapgue la contrainte [Rait été atteinte.

L'allongement a rupture A correspond a l'allongainpermanent en pour cent aprés
rupture. Contrairement a l'allongement répartj dui peut représenter une caractéristique
relativement intrinseque du métal, I'allongementrupture A est une caractéristique
conventionnelle qui dépend fortement de la géométa I'éprouvette. La comparaison de
cette caractéristique mécanique entre deux métaixpeut se faire qu’a géométrie
d’éprouvette identique. L&ig. 5.2 montre l'influence de la longueur de la base dsure
d’'une éprouvette sur I'allongement d’'un acier DC04
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Fig. 5.2 —Influence de la base de mesure sur I'allongementupture pour I'acier DC04
[Col10]
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L’allongement réparti reste constant quelle qué lsdbase de mesure considérée et constitue
bien une caractéristique intrinséque du matériau. r&vanche, l'allongement a rupture
augmente lorsque la base de mesure diminue. Isedeeméme concernant la sectigd&
I'éprouvette. D’ou l'utilité d’'une norme définissala géométrie des éprouvettes suivant les
épaisseurs de tdles a caractériser.

La courbe conventionnelle permet donc de défieis daractéristiques mécaniques
d’'un matériau, en s’appuyant sur des normes afig'aféranchir un maximum de l'influence
de la géométrie des éprouvettes. Ces proprieteamuemes permettent alors de comparer
différents matériaux a géométrie d’éprouvette idpmt Cependant, la courbe
conventionnelle ne permet pas de définir directémerp loi de comportement du matériau :
elle ne donne que trés peu d’information quant ieli@ion entre contraintes et déformations
réelles en un point de I'éprouvette. Ceci s’exmiquar le fait que par convention, elle ne
prend pas en compte la diminution de section dprdiévette au cours de I'essai mais
s’appuie sur sa section initialg. S

Nécessité d’une courbe de traction rationnelle poules lois de comportement

D’un point de vue physique, la description coniamielle de I'essai de traction ne
suffit donc pas. La contrainte conventionnelle, omemous I'avons vue, est définie comme la
force instantanée qu’oppose I'éprouvette divisée lpasection initiale & Or, lorsque
I'éprouvette s’allonge, sa section ne reste passtamte mais diminue. La contrainte
conventionnelle n'est donc pas la contrainte réedlet supportée par I'éprouvette. Cette
derniéere, la contrainte vraie ou rationnelle stcomme le rapport de la force sur la section
instantanée :

o =F/S
ou S représente la section actuelle au moment mesare.

Comme la section S est plus petite quel® contrainte vraie est toujours supérieure a la
contrainte conventionnelle. Les physiciens se attathés a décrire la déformation autrement
gu’en considérant I'allongement instantané par o#pg la longueur initiale de I'éprouvette.
La déformation vraie ou rationnelle est :

e=In(L/L,)

A partir de courbes rationnelles de tractioa, il devient ainsi plus naturel d’essayer
de déduire des lois de comportement tentant derdéarphysique du matériau se déformant.
La déformation rationnelle est déterminée par lssure de b et de L a l'aide d'un
extensometre. Pour la contrainte vraie, il fautedétiner la section S instantanée,
difficilement mesurable. Cependant, en faisant gdthése que le volume est
conservé (V=S.L d’'une part et V&g, d’autre part), il est possible de calculer la scef
instantanée S de I'éprouvette : SH.G/L.

Tracer une courbe rationnelle revient donc asatililes mémes mesures que pour
tracer une courbe conventionnelle. Cependant, terméation de S par le calcul (méme en
faisant I'hypothése d’incompressibilité) n’est wa@que lorsque la diminution de section est
uniforme, c'est-a-dire jusqu’a ce que la contrami@ximale que supporte I'éprouvette soit
atteinte, soit la contrainte \Rde la courbe conventionnelle. Au-dela d’'un domade
déformation correspondant a l'allongement répartntétal caractérisé, la courbe rationnelle
n'est plus exploitable réduisant le domaine de whé&tion utile des lois de comportement et
donc leur utilité en simulation numérique ou le pamement en grandes déformations est
nécessaire.
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Fig. 5.3 —Courbe rationnelle (stoppée a Ag) et conventionreed’'un essai de traction sur
un acier DD14. Réalisé a une vitesse de déformatibn10-28
sur éprouvettes 20mmx80mmx3mm.

S’appuyant sur les résultats d’éprouvettes cyiindrs, dont la surface instantanée
peut étre mesurée directement a I'aide d’'un capteudiametre, la courbe rationnelle est
souvent prolongée de facon linéaire au-dela depéiepon de la striction [Col10]. En
pratique, ceci n’est pas valable et un compromis &oe trouvé entre extrapolation linéaire
de la courbe (ce qui est physiquement critiquadtispaturation de I'écrouissage.
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Fig. 5.4— Extrapolation de la courbe rationnelle d'un essakedraction
suivant trois lois de comportement.
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La Fig. 5.4représente sur un méme graphe la courbe ratiend'eih essai de traction
réalisée a une vitesse de déformation d&s1@ur un acier DD14 et son extension, au dela de
son allongement uniforme, modélisée a I'aide dis fms différentes d’écrouissage :

- une prolongation par une loi puissance de typetSwif

— p \"
011 = K(go + 811)

- une loi avec écrouissage saturant de type Voce :

Gy, =0t Rsat[l -exif - stl)]

- une combinaison linéaire entre Swift et Voce :

o, = (1-0)K (80 * ggl)n * a[c 0+R$at[]_ ) eXF( ) qS[l)J)H

Les coefficients utilisés dans les trois lois dmportement sont regroupés dan3 . 5.1:

K (MPa) | g, n o,(MPa) | R (MPa)| C; o
Swift 543 0,02| 0,193
Voce 259 147 12,064
Swift-Voce 543 0,02| 0,193 259 147 12,064 0,091

Tab. 5.1 —Coefficients des lois de comportement utilisées
dans laFig. 5.4

Force est de constater qu'il est possible de @ediune multitude de facons le
prolongement de la courbe au-dela de I'allongerneiforme de I'éprouvette. En particulier,
I'écrouissage Swift-Voce résultant d’'une combinaidioéaire entre un écrouissage de type
Swift et un écrouissage saturant de type Voce pedmeécrire les différentes extrapolations
possibles entre deux asymptotes que représenteaiulde bleue et la courbe rouge sur la
Fig. 5.4 Nous verrons que le choix de I'extrapolation h’pas sans consequences sur les
résultats de simulations numériques.

Conclusion

Si I'essai de traction uniaxiale, de par sa corioapt son utilisation universelle dans
de nombreux laboratoires parait simple, on congmurtant que la description du
comportement d’'un acier lors de cet essai peutésamvplus complexe qu’il n'y parait et
nécessite de tenir compte de nombreux mécanismaséabmenes physiques si I'on désire
par la suite décrire des sollicitations plus comete Si I'allongement a rupture ne constitue
pas une propriété intrinséque de l'acier que I'émigk caractériser, il constitue néanmoins un
sujet d’étude intéressant montrant en particufienplortance de la prise en compte de la
sensibilité a la vitesse dans une loi de compom¢m@mme nous allons le voir dans la partie
suivante.
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V.2.2 Simulation numérique de I'essai

La simulation numérique d’'un essai de traction xiai@ est confrontée aux données
expérimentales d'un essai de traction réalisé suraadier industriel ArcelorMittal. La
comparaison permet d’étudier I'importance du chibéxla loi d’écrouissage et de la prise en
compte de la sensibilité a la vitesse dans les deiscomportement. La simulation a été
réalisée sur le logiciel de calcul par élémentss fikbaqus.

Matériau :

L’acier DD14 est un acier doux pour emboutissdgiermu aprés laminage a chaud. I
ne présente pas de texture particuliere et sorficieet d’anisotropie est proche de 1. Cela
permet d’écarter les effets d’anisotropie lors’ohedrprétation.

Données expérimentales :

L'essai de traction uniaxiale a été réalisé s éprouvette usinée dans la direction
transverse de la tole, & une vitesse de déformagoh0’s® & une température de 20°C. Le
format de I'éprouvette respecte la norme (20BOMMX 3mm) et présente par conséquent
une longueur utile de 44mm.

Mise en donnée de I'éprouvette de traction

Afin d’économiser d’'importantes ressources maliése seul le quart de I'éprouvette
est modélisé, les plans de syméx@yet xOzétant mis a profit. Le maillage de la structure
est constitué de 20000 éléments volumiques C3D8R,8emm de coté. L'épaisseur de
I'éprouvette comporte 6 éléments, soit 3 élémeatsd'épaisseur pour le quart d’éprouvette.

L’éprouvette est bloquée d’'un coté et tirée dettawa une vitesse de déformation quasi-
statique de 16s™.

Caractéristigue de I'éprouvette entiére :
Longueur : 80mm
Largeur : 20 mm

Epaisseur : 3mm /
ﬂ “

y
o

v
x|

z

Fig. 5.5 —Schéma du quart d’éprouvette modélisé.

Modélisation du comportement

Il est possible de modéliser le comportement dsiplirs fagons dans Abaqus :
- par des lois de comportement directement progogese le logiciel : celles-ci peu
nombreuses sont également peu flexibles pourisatéur,
- en utilisant un tableau de points contraintesxgétions, obtenu par I'expérience ou par
simulation. Le logiciel offre la possibilité d'uler plusieurs tableaux de points (faisceau de
courbes) réalisés a différentes vitesses de défmma
- en utilisant une subroutine utilisateur calculanthaque incrément le comportement et
faisant appel a un programme externe.
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Afin d’étudier les limites de l'utilisation de lwide comportement utilisées dans ce
travail de thése, nous avons porté notre choixesudeux dernieres possibilités.

V.2.3 Influence de I'écrouissage

La courbe rationnelle obtenue par I'essai de ivac été utilisée, conjointement a un
solveur Fortran, pour identifier les paramétresadei de comportement élasto-viscoplastique
en sinus hyperbolique développée dans le chapitf@o@r chacune des identifications, un
écrouissage isotrope différent a été utilisé afigtudlier I'influence du choix du type
d’écrouissage sur I'extension de la courbe ratidbarexpérimentale. Pour cette comparaison,
deux modeles sont a distinguer selon le type dé'émirouissage isotrope utilisé :

- un écrouissage isotrope saturant de type Voce :
R=C, (R* -RYe
- un écrouissage isotrope non-saturant de type Muie :
o I vp n-1 - Vp sat vp\ & VE
R=(1 -aSV)nK(seq+8 0) gt o sl R¥exp(-Cg De

L’ensemble des parametres de ces deux modeleg aettifié a une vitesse de
déformation de 18s™ et est résumé dans le tabldab. 5.2

t t
E v Yo CR Rs? CX X s A

B
(GPa) (MPa) (MPa) (MPa) | (MPa) | (sY) | %sv | (wPa)| %o | "

Voce 210 | 0,3] 259 12 147 100 0,1 28,46 (,3

Swift-Voce | 210 | 0,3] 259 12 147 100 0,1 2846 (0,3 (1 543 D,02930

Tab. 5.2 —Parametres des lois de comportement utilisées ploétude de I'effet de
I’écrouissage dans la simulation de I’essai de ttam.

Afin de faciliter la comparaison des deux type&cdduissage isotrope, I'écrouissage

cinématique est négligéX(® =0MPa) dans les deux modeles. Dans chacun des cas, le
solveur Fortran a généré un tableau contrainteroh&ftion correspondant a la relation de
comportement de chaque modéle figée & une vitesd®T™. Ce sont ces tableaux qui ont
étée utilisés par le logiciel Abaqus dans la simafatde I'essai de traction afin d’étudier
I'influence du choix de la loi d’écrouissage darextension de la courbe rationnelle
expérimentale. Dans ces conditions, nous avonsl@ppguasi-statique Voce » et « quasi-
statique Swift-Voce » l'utilisation des tables dendées correspondantes comme lois de
comportement lors de la simulation de I'essai detton dans Abaqus (dfig. 5.6).
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Loi de comportement élasto- : : :
viscoplastique type sinh G | ¢ Slmulatlon_ essai
R |  Solveur o T R de traction
écrouissage isotrope Fortran « Quasi-statique
Voce e | e Voce »
1 seule
Loi de comportement élasto- vitesse de Simulation essai
i i i déformation : c | € .
viscoplastique type sinh o de traction
. » 10ss —> ... ... > |« Quasi-statique
écrouissage isotrope Swift-Voce »
Swift-Voce
o ) Utilisation des tableaux de
Définition des modeles s Génération des tableaux de pointsts points comme loi de
via le solveur Fortran comportement dans Abaqug,

Fig. 5.6 —Génération des fichiers input correspondant a I'ée de I'influence de
I’écrouissage sur le résultat de la simulation des$sai de traction.

Les deux simulations d’essai de traction ont éanées a géométrie et vitesse de
traverse identiques a ceux de l'essai expérimehts. résultats des deux simulations sont
confrontés a la courbe conventionnelle de I'esspéemental sur I&ig. 5.7:

350

300 .

250 .
< S
% 200 == quasi-statique Voce i
et = quasi-statique Swift-Voce
o = Experimental
% 150 .
4

100 .

50 .
O L L L L
0 0.1 0.2 0.3 0.4

Déformation conventionnelle

Fig. 5.7 —Simulation numérique d’un essai de traction uniaxa:
effet de I’écrouissage.

On s’apercoit tout de suite que le modeéle quadiegte de Voce, tel qu’il a été
identifié, est loin de reproduire la courbe expéntale au-dela du domaine de déformations
utilisé pour lidentification. Le modéle quasi-state Swift-Voce produit de meilleurs
résultats sans toutefois reproduire fideélement darlwe expérimentale sur 'ensemble du
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domaine d’allongement. Identifier la courbe ratiellm expérimentale jusqu’a,Rne suffit
donc pas a modéliser correctement le comportementatériau. La relation entre contrainte
et déformation exprimée par la courbe rationndiig. 5.4 n’'est valable que lorsque
I'allongement de I'éprouvette est uniforme. Au-deldautres mécanismes prennent place et la
courbe rationnelle ne permet plus d’identifier eastement une loi de comportement. Des que
la striction diffuse s’amorce, I'amincissement de dection n’est plus uniforme mais
hétérogene.

Les différences entre écrouissage non-saturagcreiuissage saturant peuvent étre
remarquables au-dela dg./Si les deux lois choisies décrivent bien le cortggnent jusqu’a
18% de déformation totale sur une courbe ratioenetintrainte-déformation, on concoit
aisément que la description du comportement du rieatépassé ce domaine sera tres
différente. L’éprouvette subissant un allongemeaissant jusqu’a rupture ne se déforme pas
de fagon homogene lors de I'essai : certaines zdad®prouvette se déforment au-dela de
18% de déformation et le choix s'impose alors d'wmeque loi de comportement, celle
capable de décrire le comportement du matériau dassgammes de déformations et de
sollicitations les plus larges possibles.HRig. 5.7 montre que ce choix n’est pas anodin et que
dans notre cas, l'utilisation d’'une loi d’écrouigeade type Swift-Voce décrit mieux au final
I'expérience que la loi d’écrouissage saturanteVdee. Pour autant, décrit-elle mieux la
physique du matériau ? Dans une certaine mesureetiei permet de prendre en compte un
eécrouissage supplémentaire retardant la déformadienl’éprouvette. Malheureusement,
comme nous l'avons vu précédemment cela ne suffit puisqu’il faut également tenir
compte d'une augmentation locale de la vitessedderiohation. Or, dans ces simulations le
comportement a été identifié 8% et ne varie pas en fonction de la vitesse de defton.
Ceci explique en partie l'incapacité de ces modaldsen décrire la courbe expérimentale
conventionnelle.
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V.2.4 Effet de la sensibilité a la vitesse

Dans la comparaison suivante, on utilise le moddesto-viscoplastique en sinus
hyperbolique couplé a un écrouissage isotrope @e t$wift-Voce suivant les mémes
parametres que ceux cités dans le tablesn 5.2 Ce modeéle est pris en compte via une
subroutine utilisateur VUMAT appelée a chaque immet de temps par le logiciel
ABAQUS. La sensibilité a la vitesse de déformatiprgpre au modele EVP utilisé est donc
prise en compte dans cette simulation. Si lors aeiinulation de I'essai, la vitesse de
déformation d’'un élément croit, la contrainte daas élément croit également du fait de la
sensibilité positive a la vitesse du matériau.Hig. 5.8 représente la courbe expérimentale
conventionnelle ainsi que les courbes conventidesetelatives aux trois simulations.
L’endommagement n’étant pas pris en compte danm®bile, ces derniéres sont représentées
jusqu’a une contrainte proche de la contraintepéune expérimentale.

350

300

250 il
<
% 200 = quasi-statique Voce |
=~ = (uasi-statique Swift-Voce
0 = Modéle EVP
E 150 = Experimental .
z

100 il

50 i

0 0.1 0.2 0.3 0.4
Déformation conventionnelle

Fig. 5.8 —Simulation numérique d’un essai de traction uniaxa:
effet de la sensibilité a la vitesse.

Les résultats montrent une bien meilleure desoriptle la VUMAT vis-a-vis des
courbes tabulées. La différence entre le modélesigpiatique Swift-Voce et la VUMAT
réside uniquement dans la prise en compte de kibsiEe a la vitesse de déformation. La
description de l'essai se révele étre nettementliaréé par la prise en compte de la
sensibilité positive a la vitesse de déformatidigna dans le sens d'une physique mieux
maitrisée.

Comme expliqué dans la premiére partie de ce treaporsque la striction s’amorce
I'allongement se localise dans la zone centrald’@w®ouvette. La vitesse d’allongement
macroscopique imposée par les mors de la machivane pas puisque fixée une fois pour
toute par I'expérimentateur et imposée par la nmachi’hétérogénéité de section le long de
I'éprouvette fait que la vitesse de déformatioritadans la zone centrale de I'éprouvette. Ceci
est mis en évidence sur Rg. 5.9 ou sont tracées la courbe conventionnelle issuéade
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VUMAT, les déformations locales d’'un élément sitians la zone de striction et celles d’'un
élément situé dans une zone de déformation homodéneourbe orange représente la
déformation dans I'élément situé dans la zone dietieh tandis que la courbe verte
représente un élément situé loin de la zone dgtistri En suivant la courbe conventionnelle
en bleu, on s’apercoit que les éléments se défdrdenla méme maniere jusqu'a un
allongement correspondant &,.AAu dela, les déformations deviennent hétérogérias
déformation dans la zone de striction croit trggdement tandis que la déformation loin de la
zone de striction n’évolue plus.

450 ‘3
Courb Element situé
ourbe | dans la zone de striction
400 == conventionnelle Element hors
(modéle EVP) de la zone de striction -2.5
350+
3001 12
<
o
S 250}
i
mo 11.5 w‘—'
T 200
1
=z
150 11
100
10.5
50
O | | | | | | | 9
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3 0.35 0.
e= AL/LO

Fig. 5.9 —Hétérogénéités des vitesses de déformations etléissmations dans la
simulation d’'un I'essai de traction.

En effet, au-dela de l'allongement uniforme, léesse de déformation est nulle en
dehors de la zone de striction et croit dans la e striction. Une sensibilité positive a la
vitesse permet alors au matériau de consoliderndage et de reporter les déformations sur
les zones adjacentes ce qui a pour effet d’éldagr diffuser) la zone de striction et de
retarder la rupture. La VUMAT reproduit fidélemere constat sur I&ig. 5.1Q0 Dans cette
figure, les déformations et la contrainte équivedete von Mises des deux modeles utilisant
I'écrouissage Swift-Voce sont confrontés (quasiigiee et VUMAT). L'ensemble des
données est représenté en configuration non dééopmér plus de lisibilité.

Dans le cas ou la sensibilité a la vitesse esepn compte, il sS’avere bien que :

- le matériau consolide davantage : les contrairdas [us grandes et plutét localisées
dans la zone de striction,

- le matériau reporte davantage les déformationdesuzones adjacentes : la zone de
fortes et moyennes déformations est plus étendue.
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Fig. 5.10 —-Agrandissement de la partie centrale du quart d’éprette modélisé : Effet de
'augmentation locale de la vitesse sur les contrigs et les déformations locale.

V.2.5 Conclusions

La prise en compte de la sensibilité a la vitedsedéformation accroit de facon
conségquente la description du comportement du raatéans le cadre de la simulation d’'un
essai de traction uniaxiale. Bien évidemment, sisde cas d’'une traction uniaxiale, la
sollicitation est simple, la simulation via un cadke calcul par éléments finis doit fournir une
courbe conventionnelle la plus proche possibledlle obtenue expérimentalement. Ce n’est
pas tant la description macroscopique de la coexipérimentale qui est en jeu mais plutét le
comportement du matériau qui se cache derriergukation est de savoir comment identifier
ce comportement a partir de la courbe rationndiheitée par un domaine de déformation
utile.

Il apparait, au vu de ces quelques résultatslagpase en compte de la sensibilité a la
vitesse de déformation est une des clés de cedteifidation. Le modélisateur pourra donc
ajuster la sensibilité positive de sa loi de cortgroent a travers différents essais de traction
ce que l'auteur n’'a pas fait ici, faute de donregserimentales sur le matériau. Reste alors le
choix de la loi d’écrouissage et donc de la modébs de la consolidation du matériau dans
des domaines de déformations supérieurs a ceuxvegsmacroscopiquement a I'échelle de
I'éprouvette. Pour ce choix qui n'est pas anodirismyai devrait I'étre un peu plus une fois la
sensibilité a la vitesse identifiée, il ne semlds g avoir de réponse évidente.

Pour conclure, la prise en compte de la senghilila vitesse dans cette simulation de
traction ne semble au final utile qu’a la descaptde ce qui se passe au dela de I'allongement
uniforme. Il faut se convaincre que si cet aspectt paraitre anecdotique dans le cas d’'une
simulation de traction uniaxiale, il peut étre ponghial voire déterminant dans des procédeés

de mise en forme ou I'éprouvette subit égalemest lEtérogénéités de déformations, de
contraintes ou de vitesses de déformation.
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V.3 SIMULATION D’UN ESSAI DE PLIAGE EN V

Dans la simulation précédente d’'un essai de tnactiécrouissage cinématique n'a
pas été pris en compte afin de faciliter I'étudetyjpe d’écrouissage isotrope utilisé et de
I'effet de la sensibilité a la vitesse. Dans cetetie, I'étude se focalise particulierement sur
l'influence de la prise en compte de I'écrouissag@matique dans la modélisation du
comportement et ses effets sur la simulation nuyuéri

L’écrouissage cinématique permet de tenir comptealfets liés aux changements de
trajets comme l'effet Bauschinger. Afin de mettre @vidence de tels effets, nous avons
décidé de comparer deux modéles au travers deationg numériques de pliage en V d’une
tble ayant subie préalablement une traction.

Description de I'essai de pliage en V

La recherche de l'allegement des pieces pourdiaobile passe en partie dans la
réduction de I'épaisseur des tdles utilisées. Atncompenser cette diminution d’épaisseur,
les caractéristiques mécaniques des nouveaux aweeressent d’augmenter. Ceci a pour
conségquence de réduire leur formabilité rendanié@me coup la mise en forme des pieces
bien plus difficile qu'auparavant. Le pliage redstame opérationa priori simple, son
utilisation dans les pieces de structure pour dmdbile est plus que jamais d’actualité.

L’essai consiste, a I'aide d’un poingon de rayommk, a plier une téle prenant appui
sur deux cylindres supports. L’aptitude d'un ac#r pliage est mesurée par le rayon
minimum de pliage atteint sans endommagement deéndt@ssai de pliage est contrdlé par
une norme [ISO7438]. Pour des raisons évidentgdade dans ce manuscrit, 'essai ne sera
pas analysé de maniere approfondie mais simplerdéantit. De plus, nous ne nous
attacherons pas a comparer des caractéristiqueanigaes (ex : rayon minimum de pliage)
mais plutt a analyser les effets de I'écrouissagématique sur le comportement de la téle
lors du pliage au travers de simulations numeérigues

L'essai de pliage en V a été choisi parce queadiasubit, tout au long de I'essai, de
fortes contraintes de compression et de tractiéévdlution des contraintes dans I'épaisseur
d’'une tble subissant un pliage indique que la serfmtérieure (c6té poingon) subit une
compression sous l'action du poincon et qu’a I'imbeela surface extérieure est étirée et subit
une traction.

Poincon

Fibre neutre

/

Contraintes
de
compressio

Contraintes de traction

Fig. 5.11 —Contraintes de compression et de traction dans un p

La Fig. 5.11 représente la coupe dun pli. La fibre intérieyedté outil) subit une
compression tandis que la fibre extérieure subi tmaction. Il existe un gradient de
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compression et de traction dans I'épaisseur d@bfa heutre représente la frontiere entre ces
deux zones. Elle représente une fibre qui ne semaiétirée (traction) ni comprimée
(compression). Ces deux zones évoluent durantal eies pliage tant et si bien que certaines
zones en compression passent en traction. La $atialhn de la fibre neutre dans I'épaisseur
n'est donc pas fixe et évolue : elle dépend deab@ement de I'essai mais également de
plusieurs paramétres comme les frottements entwetill’ et la tble qui empéchent la
compression.

Afin d’accentuer l'effet du changement de trajaensl notre simulation, nous avons
décidé de rajouter une légere traction avant liedsapliage (environ 4%). De ce fait,
'ensemble des éléments operent un changementjg¢ firactior>compression) lorsque le
poincon vient comprimer la téle. Certains élémenperent méme deux changements de
trajets, le deuxieme changement étant di au preseiespliage. Ceci dans 'optique d’obtenir
des conditions trés favorables a I'étude de I'éisgage cinématique. L'utilisation d’'une pré-
déformation homogene avant un essai d’emboutissdiged’étudier I'effet des changements
de trajet et notamment I'écrouissage cinématigsiec@urante. Récemment, un benchmark de
la conférence Numisheet 2011 [Chull] utilisait égant une traction préalable (8%) afin
d’étudier I'effet sur le retour élastique lors tenboutissage d’un profil en « Oméga ».

Mise en donnée de I'essai de traction + pliage en V

Par le jeu des symétries, seul le quart de I'émtiavest modélisé-{g. 5.12. Le maillage
utilisé est progressif : il est tres raffiné damee wone proche du lieu du contact entre le
poincon et I'éprouvette (18 éléments dans I'épaigset il devient plus grossier dans des
zones plus éloignées jusqu’a atteindre seulement diéments dans I'épaisseur a I'extrémité
de I'éprouvette. De la méme fagcon que pour I'eslaitraction uniaxiale, la structure est
entierement maillée en éléments C3D8R.

Direction d’application
du poingon

~ X 50 mm

25 mm

< “1,5 mm /

U3=UR1=UR2=0
Fig. 5.12 —-Géométrie du quart d’éprouvette et conditions aumlites.

Ul=UR2=UR3=0

Le rayon du poincon est de 0,1mm. La géométriedifé&rents outils (poincon et cylindres
support) respecte celles utilisées pour les essdisstriels et est donnée en annexe 2. La
course du poincon est de 40mm.
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Modéles de comportement

Le comportement est décrit a l'aide du modeéle télascoplastique en sinus
hyperbolique a écrouissage isotrope et cinématiiffi@i dans le chapitre 2. Deux séries de
simulations ont été effectuées. L'écrouissage catime est introduit de maniére
phénomeénologique dans la premiere série tandi$ egtigénéré par la transition d’échelles
dans un modéle biphasé dans la deuxieme série.

V.3.1 Effet de I'écrouissage cinématique : approchghénoménologique

Dans cette premiere série de simulations sont aoésp

- un modeéle monophasé dit « combiné » a écrouissade imotrope et cinématique,
- un modele monophasé dit «isotrope » dans lequebfaposante cinématique est
nulle : la contribution est reportée sur la compésasotrope.

Les deux modeles ont été identifiés de telle sguie le comportement soit le méme
lors d’'un trajet de chargement monotone.Hig. 5.13 présente le comportement des deux
modeles lors d’essais de traction-compression tal@axLes parametres de chacun des
modéles sont résumés danF&b. 5.3

1500

ol K 7

EVP combiné (trajet long)
EVP combiné (trajet court)
500 == EV/P isotrope (trajet long) N
== E\/P isotrope (trajet court)

(MPa)

G11

-500( B

-1000 / i

_1500 1 1 1 1 1 1 1 1 1
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1

811

Fig. 5.13 —Comportement du modele & écrouissage isotrope ehthdéle a écrouissage
combiné en traction-compressiomniaxiale.

Comme le montre I&ig. 5.13 les prédictions des deux modeéles sont identitprss
du trajet aller mais different nettement lors dajet retour. Dans le cas du modéle a
ecrouissage isotrope, la surface de charge graadiement de facon homothétique. Dans le
cas du modele a écrouissage combiné, la surfachalge grandit d’'une part de maniére
homothétique mais dans une moindre mesure (rappo2) et d’autre part se déplace du fait
de la contribution cinématique. Les coefficients deux modéles ont été choisis de maniére a
faciliter l'effet de la contribution cinématique emtilisant deux matériaux fictifs aux
propriétés avantageusdsap. 5.3.
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E v YO C Rsat C Xsat A B
(GPa) (MPa)| R | (vPa)| X | (MPa)| (MPa) | (s%)
Modele EVP a écrouissage combing 210 | 0,3 160 9 600 9 530 18 0
Modéle EVP & écrouissage isotrope 210 | 0,3] 160 9 1200 0 0 18 0,3

w

Tab. 5.3 —Parametres des lois de comportement utilisées ploétude de I'effet de
I’écrouissage cinématique dans la simulation de ¢ttéon + pliage en V.

Les deux modeles ont été utilisés dans une siroalake traction + pliage en V. La

Fig. 5.14représente en valeur absolue pour chacune dessdeukations, la force du poingon
en fonction de sa course.

600

500+ P

N
o
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L

300+ B

200+ B

Force du poingon (N)

Modele EVP écrouissage combiné

100F == Modele EVP écrouissage isotrope

O 1 1
0 5 10 15
Course du poingon  (mm)

Fig. 5.14 —Effet de I'’écrouissage cinématique sur la simulatia’un essai de pliage en V
sur une éprouvette ayant subi préalablement un @ssa@ traction uniaxiale : phase
d’augmentation de I'effort.

L’interprétation des deux courbes peut étre déca@®poen deux parties: une phase
d’augmentation de I'effort et une phase de dimomtle I'effort (cf.Fig. 5.17).

Phase d’augmentation de I'effort : observation deffet Bauschinger

Les deux courbes sont quasi-superposées au tduit die I'essai (chargement
essentiellement élastique) puis la force du poirdmrient rapidement plus faible dans le cas
du modele combiné. Cette premiere différence sigupl par la composante cinématique de
I'écrouissage du modele combiné. En effet, lordad@action uniaxiale, les deux modéles se
sont écrouis de manieeepriori équivalente (cf. trajet alldfig. 5.13. Or, si la distance a la
surface de charge pour les deux modeéles est de ve@lme ce premier trajet, elle correspond
a la somme de deux composantes dans le cas duentmaiebiné : une composante isotrope et
une composante cinématique. Dans le cadre du mod#&ibiné & écrouissage mixte isotrope
et cinématique, lorsque le poingcon vient comprirfiéprouvette il y a inversion de la
direction de chargement et donc diminution dertaté d’élasticité. L'éprouvette, en résistant
moins a la déformation imposée par le poingon, eppme force de résistance moindre. C’est
ce qui est observé sur la figure. Ea. 5.16 permet de visualiser I'état de contraintes et de
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déformations longitudinales dans I'éprouvette pé@mént. Ces derniers sont numérotés de 1 a
18 sur laFig. 5.15 I'élément portant le numéro 1 se référant a i@ét en contact avec
I'outil.

12
15

18

Fig. 5.15 —Contraintes dans le pli (configuration non déformge identification des
différents éléments dans I'épaisseur (plan xOy, fauge libre).

Pour un méme modele, il existe une forte hétémdig€nde contraintes et de
déformations dans I'épaisseur entre les éléemers.éléments situés dans la demi-épaisseur
supérieure coté outil (éléments 3 et 6) passemt état de traction a un état de compression
tandis que les éléments situés dans la demi-épaigsi&rieure (éléments 12 a 18) sont
majoritairement en traction.

€lément 3 €lément 6 €lément 9
1000 1000 1000
== combiné == combiné e cOMbINE
500 == isotrope 500 === isotrope 500 ——isotrope
0 0 0
pa
b -500 -500 -500
-1000 -1000 -1000
-1500 -1500 -1500
-0.1 -005 0 0.05 -0.1 -005 0 0.05 -0.1 -005 0 0.05
€11 €11 €11
élément 12 élément 15 élément 18
1500 1500 1500
1000 1000 1000
o — combiné === combiné === combiné
s 500 — isotrope 500 — isotrope 500 — isotrope
0 0 0
-500 ‘ ‘ -500 -500
0 0.1 c 0.2 0.3 0 0.1 e 0.2 0.3 0 0.1 e 0.2 0.3
11 11 11

Fig. 5.16— Contraintes et déformations dans I'épaisseur : cooftation des résultats
entre écrouissage combiné et isotrope.
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L’élément 9 passe d'un état de traction a compes®rs du début de I'essai de
pliage puis passe d'un état de compression a undétaraction au cours du pliage. Ceci
s’explique par le fait qu’au cours de I'essai diagw, la fibre neutre s’est déplacée au travers
de cet élément. La comparaison entre les deux re@aeét en évidence dans la majorité des
cas la réduction de la limite d’élasticité poumedele combiné (courbes orange).

Phase de diminution de I'effort : des effets coupléatériau/structure

Lorsque la course du poingon atteint environ 20 mesicourbes des deux modéles se
croisent : la force du poingcon du modele combingiedeg supérieure a celle du modele
isotrope Fig. 5.17. Un comportement similaire est observé [ThulOjsdée cadre d’une
simulation double-punch ou les auteurs confrontdifterents modeles a contribution
isotrope, cinématique etc. a un essai expérimelngasaturation plus rapide de I'écrouissage
cinématique induit logiquement un rapprochementdisx valeurs d’efforts ; cependant, le
fait que la force de poingon devienne plus grander pe modele combiné nécessite une
analyse plus approfondie.

Dans notre simulation, les comportements différelds deux modeles induisent des
contraintes différentes dans le plan de symétnmense le montre I&ig. 5.16 Ces contraintes
sont responsables d’un moment de flexion (ou cQuféérent pour chaque modéle dans la
section du plan de symétrie. C’est la force, irglpiéir ce moment, qui est mesurée siiida
5.17.
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Fig. 5.17 —Effet de I'’écrouissage cinématique sur la simulatia’un essai de pliage en V
sur une éprouvette ayant subi préalablement un ess$@ traction uniaxiale : courbe
compléte.

Cette force est égale au moment divisé par le deds force, bras qui diminue au cours de
I'essai. Dans notre cas patrticulier, il est nota@jue le rayon trés grand des appuis provoque
une variation tres importante du bras de la forcea@urs de I'essai. Il est donc possible que
des effets combinés de matériau (force, effet Banger) et de structure (géométrie, bras)
interviennent simultanément. En effet, du fait dudistribution de contraintes et de
déeformations difféerentes entre les deux modelesopigact entre outil et éprouvette ne se fait
pas de la méme facon conduisant a des géométfiésedies et donc des effets de structure.
La Fig. 5.18 superpose les déformées des deux modeles a deugesodifférentes du
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poincon (25 et 40mm) : les géométries d’éprouvettast bien différentes pour les deux
modeles.

combine — < isotrope¢

»

| Y

-

Fig. 5.18 —Superposition de la déformée des deux simulationsmm et 40mm de course
du poingon.

La rotation plus importante des « branches » dwaksde cas de I'écrouissage combiné, par
rapport au cas de I'écrouissage isotrope traduaiteque le point de contact avec les appuis
est plus proche de I'axe du poingon. On comprensl gjue, a course égale, le bras de la force
est plus court pour I'écrouissage combiné ; lesewal des couples étant maintenant
sensiblement égales, s’ensuit une valeur de laefonesurée supérieure pour le cas de
I'écrouissage combiné. On constate donc que plkssdi progresse, et plus cet effet de
structure devient prédominant. D’ailleurs, la diotion franche de l'effort de pliage aprés
une course de 25-28 mm (alors que son bras conéindeninuer) indique une décharge
élastique quasi-compléte de I'éprouvette ; la répode la structure dépend de moins en
moins de la plasticité du matériau.

Introduction phénoménologique de I'écrouissage cimdatique : conclusions

Cette premiére série de simulation de tractionliagp en V a permis de mettre en
relief les effets d’'une composante cinématique dahsi d’écrouissage. L'effet Bauschinger,
important dans le cadre de notre simulation, egtarsable a la fois d’'un comportement et
d’'une géométrie différente de I'éprouvette. Cesngements de trajets, courants lors des
procédés de mise en forme, nécessitent donc dectmpte de I'écrouissage cinématique si
toutefois le matériau présente un « comportemeisigaies ». La question est donc de savoir
guels sont les matériaux a risques ?

Afin d’apporter une réponse, dans la derniereigpate ce chapitre, I'écrouissage
cinématique est introduit non pas de maniére phénofngique mais par transition
d’échelles du fait de I'hnétérogénéité entre couatits isotropes d’'un acier multiphasé.
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V.3.2 Effet de I'écrouissage cinématique : approcheicromécanique

En modélisation du comportement, I'écrouissage matéue est généralement
introduit de maniére phénoménologique. Nous nousali&ons ici sur une approche
micromécanique. Bien entendu, il est possible dewgenter d’introduire un écrouissage
cinématique dans les lois locales des phases paenio un effet macroscopique sur la
simulation numérique semblable a celui de la sitmrigorécédente.

Dans cette derniere comparaison de simulatiorsst d’écrouissage cinématique
résultant du mélange de deux phases isotropestériéur d’'un acier biphasé qui est étudié.
Ceci dans le but d’observer si un tel effet cinéguat, dont on connait les conséquences sur
une simulation numérique, peut étre introduit &dra une transition d’échelles.

Trois simulations de traction + pliage en V oré éffectuées a I'aide de deux modéles
de comportement :

- un modele biphasé a phases isotropes géré pamwoutieer utilisateur (VUMAT). Le
modeéle micromécanique utilisé, du fait des limégsquées dans le chapitre 3 pour le
cas particulier d’'une loi en sinh, est soit le med#e Taylor-Lin, soit le modéle en
Béta dans lequel les parameétres d’accommodatj@oi nuls : cela revient a utiliser
le modéle de Kréner-Weng.

- Un modéle monophasé constitué d’'un faisceau debesutabulées. Chaque courbe
contrainte-déformation correspond au résultat nsmpique du modéle biphasé
(modéle de Taylor-Lin) a une vitesse de déformatimmnée, en chargement de
traction uniaxiale.

Le Tab. 5.4résume les parametres utilisés dans les lois agadement locales des phases
constituants le matériau biphasé. C’est le modelgte@ viscoplastique en sinus hyperbolique
développé dans le chapitre 2 qui est utilisé pewomportement local, les paramétres relatifs
a I'écrouissage cinématique sont nuls afin d’olstanicomportement purement isotrope.

E v Yo C Rsat C X sat A B Fraction
(GPa) (MPa) | "R | (Mpa)| X | (MPa)| (MPa) | (s") | volumique

Phase 1| 210 | 0,3| 1600 10 50 0 0 37 0,3 0,1
Phase 2| 210 | 0,3 200 15 300 0 0 37 0,3 0,9

Tab. 5.4 —Parametres des lois de comportement isotropes lesaltilisées dans le modéle
biphasé (VUMAT).

La Fig. 5.19 présente le comportement des deux modeles lossal® de traction-
compression uniaxiale. Celle-ci illustre, pour witesse de déformation donnée, la différence
de comportement lors du trajet retour entre le Heodigphasé géré par la VUMAT (pour deux
transitions d’échelles différentes : modele de @alin et le modele de Kréner-Weng) et le
modele monophasé (faisceau de courbes tabulées).
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Fig. 5.19 —Comportement du modéle biphasé (VUMAT) pour deuansitions d’échelles
différentes et du modéle monophasé (tabulé) a édssage isotrope en traction-

compressioruniaxiale pour une vitesse de déformation de (0.

Remarquons qu’en dépit d'une forte hétérogénatéamportement entre les phases,
I'écrouissage cinématique di au mélange des deasgeghs’estompe rapidement. Ceci est di
certainement a la faiblesse des transitions d'é&hele type Taylor-Lin et Kroner-Weng qui
semblent limitées a reproduire I'effet cinématiqilie au mélange de deux phases élasto-
viscoplastiques. La comparaison entre les deuxlaiions est présentée surHey. 5.20
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Fig. 5.20 —Effet de I’écrouissage cinématique sur la simulatia’'un essai de pliage en V
sur une éprouvette ayant subie préalablement unagde traction uniaxiale.
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Phase d’augmentation de I'effort : observation deffet Bauschinger

Les courbes sont quasi-superposées au tout débutl'edsai (chargement
essentiellement élastique) puis la force du poird@rient rapidement plus faible dans le cas
du modéle biphasé quelle que soit la transitiorclttéles utilisées : entre 2mm et 6mm de
course du poincon pour le modele de Taylor-Linrgtee2mm et 8mm de course du poingon
pour le modele de Kroner-Weng. Cette premiére diffée s’explique par la composante
cinématique due au mélange des deux phases duerugbhsé. L'effet sur la simulation de
pliage est moins prononcé que pour la simulatiggtgaiente ou I'écrouissage cinématique a
éte introduit de maniere phénomeénologique. Ceaipfigue par 'ampleur et la portée moins
grandes de [I'écrouissage cinématique dans le modpkr rapport au modeéle
phénomeénologique). Il représente toutefois uneédifice de 10 a 20% sur la force de
résistance de I'éprouvette a la déformation imp@sgde poingon.

La Fig. 5.21 permet de visualiser I'état de contraintes et d&orhations
longitudinales dans I'éprouvette par €élément. Cesnidrs sont numeérotés comme
précédemment de 1 a 18 sufFlg. 5.15 I'élément portant le numéro 1 se référant a redat
en contact avec l'outil. L’élément 6 passe par @ess successifs de traction - compression -
traction et illustre ainsi le fait que la fibre neus’est déplacée davantage vers I'outil que
pour la simulation précédente (élément 9). Les rdéditions subies pour chaque trajet sont
loin d’étre négligeables traduisant la complexits cchemins de déformation rencontrés
méme dans les plus simples des essais, et justi@dresoin de lois de comportement assez
fideles.

élément 3 élément 6 élément 9
1000; —Bjphasé KW ] 1000 ==Biphasé KW { 1000
Biphasé TL Biphasé TI_,
500} —Monophasé | 500/~ Monophasé | 500 r,L -
<
o
= 0 0 0 _
~ =——RBiphasé KW
o Biphasé TL
-500 1 -500 1 -500 ——Monophasé
-1000 -1000 -1000
-0.3 -0.2 -0.1 0.04 -0.04 -0.02 0 0.02 0.04 0 0,05 01 015 0,2 0,25
fu ! o En
élément 12 élément 15 élément 18
800 800 800
_. 600 600 600
©
s
~ 400 =—Biphasé KW 400 = Biphasé KW 400 =—Biphasé KW
o Biphasé TL Biphasé TL Biphasé TL
200 — Monophasé 200 — Monophasé 200 = Monophasé
0¥ o1 : : ol : :
0 0.2 0.4 0.6 0 0.2 0.4 0.6 0 0.2 0.4 0.6
€1 €11 €11

Fig. 5.21- Contraintes et déformations dans I'épaisseur : cooftation des résultats
entre le modele biphasé (VUMAT) pour deux transiti® d’échelles (KW : modéle de
Kréner-Weng, TL : modéle de Taylor-Lin) et le mo@déimonophasé (faisceau de courbes

tabulées).
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Phase de diminution de l'effort

Contrairement a la simulation précédente, ou ksgmce de moments de flexion
induits par des relations complexes matériau/siractetait plus évidente, les courbes
semblent quasiment superposées dans la phase oheititbm de I'effort Eig. 5.229. La Fig.
5.22b superpose les déformées en fin de course du poipgor le modele macroscopique
tabulé et le modele biphasé (Taylor-Lin seulemenir plus de lisibilité). L’agrandissement
de I'extrémité de I'éprouvett€ig. 5.22c montre cependant une légére difference dans les
déformées des deux modeles da a l'effet cinémattoatuit par la transition d’échelles.
Rappelons que dans ces simulations nous avons taolEment négligé I'écrouissage
cinématique au sein de chaque phase, afin de $ecdd discussion uniquement sur I'effet de
I’'homogénéisation.

i #
= )/
38,250 1

200 0

150 == \lonophasé (faisceau de courbes tabulées)
m=s Biphasé, modéle de Taylor-Lin (VUMAT)
100 == Biphasé, modele de Kroner-Weng (VUMAT)

Force du poin

l Modele

monophast
(tabulé)

) 5 10 15 20 25 30 35 40
Course du poingon (mm)

(a) Force du poincon en (b) Vue d’ensemble (c) Agrandissement sur
fonction de sa course I'extrémité de I'éprouvette

Fig. 5.22 —Superposition de la déformée des deux simulations
a 40mm de course du poingon

V.4 CONCLUSIONS

Le modéle élasto-viscoplastique avec transiticgtielles a été implanté dans Abaqus
avec un schéma d’intégration explicite a l'aiden#uoutine utilisateur de type VUMAT.
Celui-ci permet de modéliser le comportement élastooplastique macroscopique d’'un
acier multiphasé de deux maniéeres :

- phénomeénologiquement au travers d’'une loi de cotapmwnt macroscopique,

- a laide d'une transition d’échelles (modele de [®ayin ou modele en Béta)
permettant de relier le comportement individuel desases au comportement
macroscopique.

L’application de ce modele a I'essai de tractien, maillant I'éprouvette, met en
evidence la contribution de la sensibilité a l&s#e, qui devient prépondérante méme sur un
tel essai apparemment quasi-statique dés lors gaehdtérogénéités de déformation se
développent. La choix de la loi d’écrouissage aefgant retenu notre attention et illustre
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l'importance de [lidentification. En effet, I'écartentre la courbe conventionnelle
expérimentale et les courbes simulées peut étrdigagpa la fois par une faiblesse
d’identification de la sensibilité a la vitesse magalement par le choix de I'extension de la
loi d’écrouissage au-dela de son domaine d’idexatiifon. Il convient donc de bien séparer les
deux contributions en identifiant les parametregjweux de la loi de comportement a partir
d’essais de traction uniaxiale réalisées avecdmwuitesses de déformation.

La simulation d’'un essai de pliage en V a pemaisnettre en évidence I'écrouissage
cinématique dd a la transition d’échelles et sdetefur les efforts et les géométries prédites
par un calcul de type éléments finis. L'écrouissagp&matique peut étre introduit de deux
facons au travers du modéle :

- par une contribution résultant du mélange des phasmnstitutives de lacier
multiphasés. Cette contribution traduit les intéoaxs existantes régnant entre les
phases dues a I'hétérogéenéité de leur comportenteette contribution dépend
directement de la capacité du modele de transifiéohelles utilisé a traduire les
interactions élasto-viscoplastiques entre les ghaSempte tenu des limitations de
notre modéle dues a l'utilisation d’une linéarisatisécante du module visqueux, ce
point mérite d’étre davantage développé dans le.fut

- par une contribution cinématique intrinséque a shaales phases. Celle-ci est entrée
phénomeénologiquement dans la loi de comportemeltiduelle des phases et traduit
une certaine prise en compte d’hétérogénéités siracturales (joints de grain,
texture de grain etc.) au sein de chacune.

Cette implantation numérique robuste et efficdagese ainsi un outil de simulation
utile pour les sidérurgistes, afin d’étudier I'affées lois de comportement en mise en forme
et, a terme, aider au « design des matériaux »uendes propriétés de mise en forme et
d'usage.
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CONCLUSIONS GENERALES

Un challenge ambitieux

Les constructeurs automobiles se retrouvent adijouir confrontés a de fortes
exigences en matiere de réduction des émissio@Odele leurs véhicules. Ces exigences ont
éte initiées ces derniéres années par une réceséede conscience des états et des sociétés
sur la consommation des ressources et des émigsitogaz a effet de serre. Cette réduction
passe avant tout par l'alléegement des véhiculest-a-dire la réduction en épaisseur des
pieces. Le métallurgiste doit donc relever le @rae de concevoir des aciers a plus hautes
caractéristiques mécaniques tout en garantissant :

- un méme niveau de sécurité a épaisseur plus faible,
- une bonne formabilité, celle-ci diminuant classigeat avec l'augmentation des
caractéristiques.

Parallélement, 'augmentation du poids des équipes(GPS, radar de contrdle, etc.)
a l'intérieur des véhicules ces vingt derniereséasnvient compliquer davantage ce défi. Le
multiphasage constitue I'une des voies de répormeopées par le métallurgiste. Ce dernier a
besoin d'outils numériques efficaces permettant ndedéliser le comportement de ces
nouveaux aciers a hautes caractéristiques dunanpiancipale application : la mise en forme
de produits plats pour 'automobile : les télesnBaette optique, I'outil numérique idéal doit
répondre a plusieurs critéres :

- d’identification aisée, il doit étre pertinent ddasdescription des caractéristiques du
comportement rhéologique de ces aciers sur tougatame de déformations et de
vitesses de déformations que comporte les proaildsse en forme,

- au-dela de cette description, il doit capter umtagee physique de la microstructure
du matériau afin d’'une part d’agir sur les sourdes propriétés mécaniques observées
pour concevoir de nouvelles nuances et afin d’apad d’étre pertinent dans la
description du comportement au-dela du domaine leouel il a été identifié,

- il doit étre facilement implantable dans un codéé&thents finis en vue de simuler le
comportement des produits pour leurs applicationglds : la mise en forme et la
tenue au crash.

L'objectif de cette these s’est inscrit pleinemelains la réalisation d’'un tel outil
numérique en proposant un outil de modélisatiora@portement élasto-viscoplastique des
aciers multiphasés implantable dans le logiciel addcul par éléments finis Abaqus.
L’hétérogénéité du comportement des phases étemat gm compte au travers d’une transition
d’échelles.

Une description pertinente du comportement adapad&application visée

Dans cette optique, une loi de comportement éfastmplastique tridimensionnelle a
été formulée dans un cadre tensoriel et exprimés &me incrémentale. La forme de cette
loi, en sinus hyperbolique, a été choisie du faitsdn applicabilité dans un large domaine de
déformations, de contraintes mais aussi de vitagsekeformation compatibles avec ceux des
procédés de mise en forme. En utilisant le formaisle I'activation thermique, nous avons
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conforté ce choix en illustrant que le mécanismaylisement des dislocations conduisait
naturellement a cette forme en sinus hyperboliquefait de la prise en compte de la
probabilité de sauts retour des segments de diglasaa la rencontre d'un obstacle
microstructural. En se basant sur le formalismd&dach, nous avons montré qu'il est alors
possible de décrire le mécanisme de glissementlidiexations par double décrochement des
parties coins sur les parties vis des dislocatiomsganisme propre aux matériaux cubiques
centrés. De ce fait, la contrainte d’écoulementéadéfinie comme une combinaison linéaire
d’'une contrainte interne et d’'une contrainte effect L’utilisation combinée de ces deux
formalismes a contribué a formuler une nouvelledeicomportement élasto-viscoplastique
tridimensionnelle respectant le cadre thermodynamites matériaux standard généralisés.

Par souci de simplicité d’'implantation dans uneatkléments finis, I'évolution de
I'écrouissage isotrope et cinématique a été défime premier lieu a l'aide de lois
phénomeénologiques, respectivement par une loi jpie Yjoce et une loi de type Armstrong-
Frederick. Le modéle complet, ayant seulement ga@metres, a été validé sur un ensemble
d’essais expérimentaux réalisés a differentessgtesle déformation, températures selon des
trajets monotones ou séquentiels. Ces résultatstriint la capacité du modele a capter de
facon précise deux caractéristiques du comporterisgtieux a savoir la sensibilité positive
de la contrainte d’écoulement a la vitesse de d&tion et une sensibilité négative a la
température. Confronté a d’autres modeles issusaddtérature (modele de Uenishi et
Teodosiu, modéle de Rusinek), a plus grand nombgadameétres, le modeéle développé dans
ce travail de thése apparait comme un excellenpommis entre simplicité d’identification et
précision des résultats. Notons toutefois que si l@s d'écrouissage utilisées restent
relativement simples, le modele est ouvert a utegration de nouvelles lois d’écrouissage
plus avancées ou a plus fort contenu physique. Brmensi notre étude s’est focalisée sur le
meécanisme de glissement des dislocations pour &&riaux cubiques centrés, le modele est
également capable de modéliser d’autres structurgtmllographiques comme les matériaux
CFC : la contrainte d’écoulement n’est alors plasactérisée par le couplage retenu ici entre
la contrainte interne et la contrainte effectivaisiplus simplement comme leur somme.

La loi de comportement élasto-viscoplastique ammeposée dans ce travail de thése
constitue un bon candidat a la modélisation du arytement élasto-viscoplastique des aciers
pour la mise en forme. La comparaison des résudtarnodele et des essais expérimentaux a
validé cette approche dans le cadre daciers downophasés ferritiques destinés a
I'emboutissage.

Une description qui se veut préedictive, hors du done initial d’identification

Au-dela de la capacité a bien décrire le compatenmelasto-viscoplastique de
maniére phénoménologique, une partie de ces trawaig& consacrée a I'étude de la prise en
compte de I'hétérogénéité de comportement des itwasts d’'un acier multiphasé. Ceci,
dans l'optique d’étudier les effets de cette hééngité sur le comportement macroscopique
en vue d’élaborer de nouvelles nuances. Il est deséremarquer que la validité des
simulations dans une approche phénoménologiqudiresttement tributaire des conditions
dans lesquelles le jeu de parametres a été iderffest pourquoi I'un des objectifs de cette
thése a été d'utiliser une autre démarche : cella dnicromécanique. Celle-ci consiste a faire
le lien entre deux échelles de description, danserzas celle des mécanismes physiques a
I'échelle de la microstructure et celle du compoieat mécanique a I'échelle macroscopique.
Tout I'objet du chapitre 3 a été de définir cetpprache et de choisir les modeles susceptibles
de nous intéresser. Apres un rappel général déthadologie et une analyse bibliographique
des difféerentes approches, une analyse des extensliassiques du schéma autocohérent en
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élastoplasticité a été effectuée afin de pouva@nkappréhender les subtilités du probleme
micromécanique hétérogene élasto-viscoplastique.

De maniére plus approfondie, les enjeux et défis gonstitue l'utilisation d’'une
approche micromécanique dans le cadre de I'élastmplasticité ont été examinés. En
particulier, la présence simultanée de plusieudresr de dérivation des champs locaux
nécessite la prise en compte du caractere héméddai comportement et ne permet plus
d’utiliser les extensions classiques du schémacabtrent. Le couplage spatio-temporel
résultant constitue une difficulté majeure dandréétement du probléme micromécanique
hétérogéne élasto-viscoplastique. Parmi les deugsvde résolution proposées dans la
littérature, nous avons choisi d'utiliser les ambres a variables internes qui se révelent d’'une
part étre moins lourdes numeériqguement que les appro héréditaires et d’autre part
largement utilisées au laboratoire. Un effort palter a été porté sur l'analyse de ces
modeles : l'insuffisance de I'extension classique dchéma autocohérent en élasto-
viscoplasticité par Weng a permis d'illustrer pséhent les spécificités inhérentes au
comportement élasto-viscoplastique. De fait, le a@®da champs translatés est apparu
naturellement comme la solution retenue dans leecdd ce travail de thése. Une solution
pragmatique, le modéle en Béta, a toutefois atiw&e attention du fait des propriétés
avantageuses en termes de rapidité de calcul méinaésessite au préalable une
identification d'un parameétre scalaire gérant l@oenodation viscoplastique. Néanmoins,
dans le cadre d’'une modélisation d’'un acier biphaséles hétérogénéités considérées sont
les phases constitutives de cet acier, les sinonlsibnt abouti a deux résultats majeurs :

- la non-linéarité de la loi locale en sinus hypeidue semble trop importante pour
pouvoir étre correctement prise en compte par unéaiisation sécante du
comportement viscoplastique. Dans ces conditiangoimportement macroscopique
résultant est proche des modéles de Taylor-LineeKidner-Weng, limitant I'intérét
de coupler loi de comportement locale en sinus tinpglgue et modele a champs
translatés a linéarisation sécante.

- l'utilisation du modéle en Béta apres identificatisur le modele a champs translatés
permet un gain numériqgue conséquent du fait que $S@ffranchit du caractere
implicite de résolution numérique du modéle a chartranslatés. Cependant son
identification n’est pas aisée si I'on ne dispoas @ges outils numériques adéquats.

Enfin, il est |égitime de se poser la question'agroximation faite dans ce travail de
thése en ne considérant que les phases comme s$ai@sgénéités. L'utilisation d’'une
approche a champs moyens a I'échelle des phasdgjumpjue les effets de longueurs
internes microstructurales (taille de grain pamepke) a l'intérieur de ces phases doivent étre
pris en compte de maniére phénoménologique pawildd comportement locale. Or ceci
constitue une limite dans l'utilisation de notredate : une phase ferritique a gros grains doit
étre identifiee differemment d’'une phase ferritiqugrains plus fins. Cette réflexion a été
I'objet d’'un effort particulier durant cette thésartant du cadre initialement posé.

La prise en compte des longueurs internes dansaegroches a champs moyens

Comme il a été souligné en début de chapitre dafroches classiques a champs
moyens sont incapables de reproduire les effetdadle absolue de longueurs internes
microstructurales. L'analyse de la littérature antn® que ces longueurs microstructurales
sont (jusqu’a encore trés récemment) injectés phénologiquement au travers de la loi de
comportement locale. De fait, leur effet est limd@&n point de vue de la modélisation

199



puisque cantonné au domaine d’identification ihitizne partie de cette thése a donc été de
proposer une approche micromécanique visant arantég maniere originale des longueurs
internes dans les approches a champs moyens abtedir naturellement en sortie des effets
de taille de microstructure sur le comportementrostopique.

Dans le cadre d’une modélisation de la taille dengdans un acier IF, le concept des
dislocations géométriquement nécessaires a étéduitrdans une approche non locale a
champs moyens. L’originalité de I'approche a repmsécipalement sur deux aspects :

- une discrétisation du grain en un composite a géases : une phase « molle » qui
constitue le coeur du grain et une phase « dure cogstitue une couche enveloppant
les joints de grain. Cette représentation du gaairermis d’introduire deux longueurs
internes : la taille de grain et I'épaisseur deotru

- une définition du comportement non-local de la ¢tmuqui dépend du gradient de
déformation plastique régnant entre le cceur edlgle. Cette approche non-locale de
la plasticité est en accord avec I'échelle de larositructure étudiée ou il existe une
contribution non-locale a longue distance des $oit& grains.

Ainsi I'acier ferritique monophasé est considéa@igl cette nouvelle approche comme
un acier biphasé. Les longueurs internes micrastrales n'ont pas été introduites
« classiquement » via des parameétres dans leddaismportement locales mais au travers de
I'étape de représentation du motif géométrique daingd’'une part et au travers d’une
approche non-locale du comportement de la couciatrd’ part. Le modeéle a été confronté a
des résultats expérimentaux sur plusieurs acieesdfférentes tailles de grain. Les résultats
de ces simulations réveélent que cette approch@alggpermet de capter I'effet de la taille de
grain sur I'évolution de I'écrouissage de ces acietanalyse des sorties naturelles du modele
(densité de dislocations, contraintes et déformatiocales etc.) est cohérente avec les
observations de la littérature. Une évaluationaledntrainte cinématique de I'acier a l'aide
des sorties du modéle se révele étre égalemenberatcord avec des résultats d’essais
Bauschinger. Une extension du modéle aux particuess a été écrite et révele également de
nouvelles possibilités de description quant a lsepen compte de l'effet de taille de
particules dures dans les approches a champs moyens

Si les résultats de cette nouvelle approche noaldod champs moyens promettent de
nouveaux horizons de développement, il convientefois de nuancer certains aspects. En
effet si la taille de grain, longueur mesurablesd@inée expérimentalement, a été rentrée en
tant que parametre, I'épaisseur de couche dans matdele a du étre fixée afin de reproduire
les résultats expérimentaux. Cette épaisseur guésente le lieu du gradient de déformations
permettant d’accommoder la présence du joint deingmda pas été déterminée
expérimentalement. Par souci de simplificatiorfolane du gradient a été considéré comme
linéaire ce qui reste également un point & détampar des moyens d’investigations
spécifiques. De plus, il est naturel de penserogugradient et donc cette épaisseur de couche
pourrait évoluer avec la déformation. Ici encome,nécessité de recourir a des moyens
expérimentaux devrait contribuer a confirmer oafarner nos hypothéses.

Au travers de ces travaux, il apparait que laepeis compte de longueurs internes au
travers de modeles a champs moyens ne semble tpduar@ limitation. Ce développement
original permet d’injecter davantage de physiquemdériau dans les modeles de mécanique
de milieux continus et est venu enrichir I'objedtiitial de cette these. Si une telle approche
permet de répondre a certaines interrogations apparaturellement au cours de ce travail de
thése, elle ouvre également le débat sur la madigreoduire la physique du matériau dans
les modéles de mécanique des milieux continus.



CHAPITRE VI : Conclusions générales et perspectives

Un outil multi-échelle, multi-approche

L'objectif initial était de construire un outil meérique capable de modéliser le
comportement macroscopique d’'un acier multiphasépant compte de I'hétérogénéité de
comportement de ses phases constitutives en veegndder la mise en forme. Cet outil a été
réalisé : le comportement local des phases estidépartir de la loi de comportement élasto-
viscoplastique développée dans cette theése. Laitian d’échelles est assurée soit par le
modele a champs translatés, soit par le modeleéta iBentifié sur le précédent et qui se
présente comme une solution tres avantageuse dugmiue de la rapidité d’exécution des
calculs. Le modele complet de comportement a @§rammeé dans une routine utilisateur
VUMAT tournant dans le logiciel de calcul par élénsefinis Abaqus. Il est ainsi possible de
simuler le comportement d’un acier multiphasé dequel le comportement de chacune des
phases a été identifie. N’'ayant pas de donnéesriengritales concernant le comportement
des phases constitutives d’'un acier multiphasétil'a’a pas encore pu étre confronté a des
résultats expérimentaux.

Néanmoins, la confrontation de la simulation d'essai de traction sur un acier
monophasé a un essai expérimental, a conforté dase#é d’'une prise en compte de la
sensibilité positive de la contrainte d’écoulemaria vitesse de déformation. Les résultats
illustrent le fait que la description des mécanismbysiques par la loi de comportement est
pertinente, en particulier elle décrit correcteméat mécanisme de striction diffuse
apparaissant apres allongement uniforme. Une amdiysimulations d’un essai de traction +
pliage en V a permis également de mettre en évidkenonécessité de la prise en compte d’'un
écrouissage cinématique dans ces simulations @el'diune approche phénoménologique
mais également a 'aide d’une approche a champ£nsogans le cadre d'un acier biphasé.

Etudier les effets du multiphasage sur la mistoane est un travail qui nécessite :

- de pouvoir modéliser le lien entre microstructutepeopriétés mecaniques ; c’est
I'intérét d’'une approche a champs moyens,

- de pouvoir modéliser le lien entre propriétés mépass et structure ; c’est I'intérét de
I'utilisation d’'une loi de comportement avancée slamm logiciel de calcul par
éléments finis.

Il est remarquable de constater qu’une telle étddmande non seulement une
démarche multi-échelle mais également et par veieahséquence une démarche « multi-
approche ». C’est finalement tout I'objet de cevdiade thése qui a été de combiner ces
différentes approches a différentes échelles. Grdtge a donc contribué a réaliser un outil de
simulation numérique utile a la compréhension ditiphasage. Toutefois, il s’est révélé que
deux de ses composantes les plus riches ne senpllebmpatibles entre elles : a savoir la
loi locale de comportement élasto-viscoplastiquie edodele de transition d’échelles dans sa
forme actuelle ou une linéarisation sécante ek$égi Dans ces conditions, 'accommodation
élasto-viscoplastique entre constituants est réduiine accommodation élastique de type
Taylor-Lin ou Kroner-Weng.

Concluons enfin sur le fait qu’il est nécessaieedéterminer expérimentalement les
hétérogénéités ou longueurs internes microstrdesiraesponsables du comportement
macroscopique. On congoit facilement que pour uerdoual-Phase ou un acier TWIP,
celles-ci peuvent étre trés différentes. Si les @exla champs moyens disposent désormais
d’approches permettant de prendre en compte cesiéoins internes microstructurales (taille
de grain, gradient de déformations etc.), il estlispensable de les déterminer
expérimentalement. Dans le cadre d'une étude sumuétiphasage, cette confrontation
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conditionne la pertinence de ces modeles mais rdgaliecelle des autres approches a un plus
haut niveau d’échelle.

PERSPECTIVES

Validation poussée de I'outil numérique

Une premiere perspective serait de confrontettilowmérique a de nombreux essais
expérimentaux de caractérisation ou de mise en dordelisés sur différents aciers
multiphasés afin de préciser davantage la pertandes choix de modélisation effectués dans
ce travail de thése. Cette confrontation nécessitepremier lieu un effort expérimental
d’identification du comportement des phases etésildngueurs internes microstructurales au
sein de ces derniéeres.

Améliorations envisagées

L'utilisation du modéle de comportement élastazofdastique développé dans cette
thése en tant que loi locale de comportement denphases d’'un acier multiphasé se révele
limitée d’'un point de vue micromécanique. En effegst fort probable que la linéarisation
sécante du module viscoplastique dans nos modelgemnette pas de capter la forte non-
linéarité de cette loi. Ce point de blocage médiveac de se pencher vers d’autres voies de
linéarisation. Une premiere perspective d’amélioratserait de modifier la linéarisation
sécante du module viscoplastique dans le modeleamps translatés par une linéarisation
affine qui semble plus & méme de traiter des corapmnts fortement non-linéaires. Il est en
effet frustrant de constater que le traitementuigax des interactions élasto-viscoplastiques
dans le cadre du modele a champs translatés dait géun traitement purement élastique de
type Taylor-Lin du fait de la faiblesse du schéredidéarisation du module viscoplastique.

L'utilisation du modéle en Béta, dans le cadrendduitil d’homogénéisation dédié a la
simulation en mise forme, semble judicieuse du daitla rapidité du modéle d’'un point de
vue numérique a traiter I'estimation autocohéretige deuxieme perspective d’amélioration
serait donc de définir précisément les conditiomgr pesquelles le modele en Béta peut étre
identifié sur le modele a champs translatés dangaldre d’'un comportement élasto-
viscoplastique. Ce travail nécessite de définie giaramétre scalaire D gérant la précision de
I'estimation autocohérente du modeéle en Béta gstrtiant de la vitesse de déformation, de
I'évolution du module viscoplastique local, degdta de déformation etc. Dans le cas ou ces
conditions seraient trop restrictives, le modeldéta pourrait étre modifié (par exemple une
extension tensorielle de son paramétre D) afin Kdentification a partir du modéle a
champs translatés soit facilitée.

Enfin, I'introduction de longueurs internes midrosturales dans les approches a
champs moyens a permis de prendre en compte dets efé taille microstructurale de
maniére originale. Cette nouvelle approche visarnditer les effets de longueurs internes non
pas de maniére phénoménologique au travers deilalelocomportement locale mais
directement au sein de l'approche micromécaniqueitenégalement de plus amples
investigations. Une troisieme perspective seraisdan premier temps de pouvoir vérifier les
longueurs internes introduites a l'aide de moyerpéementaux spécifiques. Dans un
deuxieme temps, il faudrait étendre la descripigotrope et scalaire de I'évolution des



CHAPITRE VI : Conclusions générales et perspectives

densités de dislocations géomeétriqguement nécessairane formulation tensorielle pour
pouvoir traiter le cas d’essais séquentiels.

Potentiel d’utilisation
La majorité du potentiel de cet outil réside anafidans la possibilité :

- de modéliser le comportement des aciers multiphisésde leur mise en forme en
optimisant certaines caractéristiques de leur ratancture suivant les hétérogénéités
considérées (phases et/ou longueurs internes uitesdl: fraction volumique,
comportement local, taille de grain, taille de jgait etc.,

- danalyser en sortie du modeéle les champs locauXchelle des phases et/ou a
I’échelle des longueurs internes introduites.

Concernant ce dernier aspect, nous pouvons apsgrer visualiser en un lieu précis
d’une tbéle mise en forme (& ou est localisée l@méation par exemple) ce qu’il se passe en
termes de saut de contraintes, de déformation® aitesses de déformation a l'interface des
hétérogénéités considérées (phases ou longuewsant microstructurales). Ces sorties
naturelles d’'un modele de transition d’échelles rppant s’avérer étre trés utiles non
seulement a la compréhension des mécanismes refpemsgu comportement macroscopique
des aciers multiphasés mais également a la commi@ne des mécanismes
d’endommagement (saut de contraintes a I'interface)
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ANNEXE 1 : L’'INCLUSION D’ESHELBY

Le probleme homogene

Eshelby propose une démarche mathématique rigeeireisant a calculer I'état de
déformation élastique d’une inclusion de forme ellipsoidale subissarg déformatione’
dans une matrice infinie élastique. Il résout lebgme de facon élégante en visualisant le
probleme par une série de coupes, de transfornsagiode collages :

T

P — — 8
7

|::> |' llll\imﬁl" ] |::> [ ]Illll»[ ]

{
{

Etat initial Découpage d'une région ellipsoidale Déformation libre de l'inclusion :
dans la matrice e=¢g'
H T NG ﬁ .
] : Ny Y
1 g — 22 4 e~ K 1 K
E ,l ] E: c: 1 | *{: :}4— <IIIII | | <
\ I \
1 N ] A =R € —"%
Ji 4 A
Etat final aprés relaxation des i) Application des contraintes surfaciques tel que= 0.
contraintes dans la matrice. i) Replacement de l'inclusion sans mouvement de faxte.

g=g°=S"" ¢’

Fig. A1.1 —Probléme de I'inclusion homogéne d’Eshelby : coupesansformations et
collages d’une région ellipsoidale soumise a undakénation libre dans une matrice
élastique non contrainte.

La matrice est constituée d’'un matériau élastijp@ogene de module élastiqUg, .

Une région de forme ellipsoidale, l'inclusion, @sélevée de cette matrice non contrainte.

Imaginons que cette inclusion, hors de la matsobjt une transformation locale homogéne

¢’ (dilatation thermique, transformation de phasd)etgue sa forme change. Cette

déformation «libre de contrainte » est nomméegeretrain » ou « déformation propre ».
Afin de repositionner l'inclusion dans la matrickss contraintes sont appliqguées a sa surface
de telle sorte que l'inclusion retrouve sa formgiate. Tout en maintenant les contraintes
appliquées a sa surface, linclusion est alorsacf® et «recollée » dans la matrice de
manieére a ce qu’aucun mouvement de l'interfacet i@il. Dans cette position, lorsque les
contraintes sont relachées, la présence de lacmampéche l'inclusion de retrouver son état
de déformation libre : il y a alors incompatibildé déformation et un champ de contraintes et
un champ de déplacements sont genérés dans toilidae. Matrice et inclusion se déforment
et I'équilibre est atteint pour une déformationowirainte »e© de l'inclusion qui obtient sa
forme finale. Le calcul d’Eshelby (non développ® imontre que la contraintes et la
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déformation € =¢ sont homogénes dans linclusion. Les contraindesians l'inclusion
peuvent étre déterminées par un simple calcul stiélgé en utilisant la loi de Hooke :

6=C, :(e-¢") (3.96)

Eshelby a montré qu'il était possible de détermiesrdéformations « contraintes »

£® de la matrice ou de l'inclusion a partir des défations libres de contraintes grace au
tenseurSES" d’ordre 4 nommé « tenseur d’Eshelby » :

ef=S"" g7 (3.97)

Le tenseur d’Eshelby dépend de la forme de linoluset du coefficient de Poisson de la
matrice. La déformation propre, rappelons-le, spomd a la déformation que l'inclusion
subirait si elle n’était pas contrainte par la neatr Eshelby, dans son article, admet déja
faussement I'idée que cette déformation libre paitigtre la déformation plastiqug .

Dans le cas d’une inclusion sphérique, a élaétisdtrope, ayant subi une déformation

¢’ et plongée dans une matrice élastique isotropésldtat d’Eshelby permet d'écrire :

2(4-5
6 =-2u(1p)¢ avec : B :15(3(—1”))

(3.98)

Si la matrice est de plus chargée par une congrainappliquée a l'infini, alors il est possible
d’écrire la relation suivante :

6 =X -2(1B)¢ (3.99)

Le probleme inhomogéene

Dans le cas d'une inclusion inhomogéne, c'est@-dine inclusion de module
élastigue C, dans une matrice de module élastiq@g, le champ des contraintes a
I'intérieur de l'inclusion peut étre déterminé pameéme série de coupes, de transformations
et de collages en réduisant le probleme inhomogenms probleme fictif « équivalent »
homogene. Pour cela, il suffit de réintroduire démslogement laissé par la coupe de
I'inclusion inhomogene, une inclusion homogéneifietde méme forme et de méme taille.
En termes d’équations, cette équivalence se tramuntme I'égalité des contraintes entre
I'inclusion homogene du probleme fictif équivalesitl'inclusion inhomogéne du probleme
réel :

G"oOmegene — o inhomogen (3.100)
soit :
C,:(e5-¢7) =G, i (e5-¢") (3.101)

ol ¢ représente la déformation libre de linclusion dnpgéne, ¢ représente la
déformation contrainte de l'inclusion homogéneifietou de l'inclusion inhomogéne. Il
vient, en utilisant le résult&.97)du probléeme homogene :

C, :(SES“- I): e’ =C :(SESh :eT-aT*) (3.102)



La transformationg” de linclusion homogéne fictive s’exprime commeeufonction du
contraste des phases et de la transformatiome I'inclusion inhomogéne :

¢ =[(C,-C,):s™"+G, | :G " (3.103)

On vérifie bien que si l'inclusion et la matricetde méme module élastique, les deux
transformations sont égales. En utilisant 'équemak en contraintes des deux inclusions, on
aboutit & 'expression de la contrainte dans luisabn inhomogene :

-1

6=C, :(S.ES“—I):[(CI -C, ):S™'+G, | G 1" (3.104)

Ces résultats fondamentaux d’Eshelby qui permietterconnaitre I'état de contrainte
local d’une inclusion homogéene ou inhomogene nalges une matrice élastique chargée ou
non a l'infini est a la base de nombreux modelesraiesition d’échelles et fait date a la fin
des années cinquante et au début des années soixant
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ANNEXE 2 : GEOMETRIES DU POINCON ET DES CYLINDRES U TILISEES DANS
LA SIMULATION DE PLIAGE EN V

100 mm

A
v

50 mm

Fig. A2.1 —Exemple de systeme de pliage en V et géométrideéls I'éprouvette.
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Fig. A2.2 —Géométries des cylindres support et du poingon dgan 0,1mm [Tif09].

[Tif09] TIFFON G. Simulation numérique de test en pliage de misdoeme. Rapport
confidentiel ArcelorMittal 2009.
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MODELISATION DU COMPORTEMENT ELASTO-VISCOPLASTIQUE
DES ACIERS MULTIPHASES POUR LA SIMULATION DE LEUR M ISE EN FORME

RESUME : En raison du durcissement des normes d’émissions de CO, par I'Union Européenne,
les constructeurs automobiles sont contraints d’alléger leurs véhicules, particulierement en
diminuant I'épaisseur des piéces. Par conséquent, les fournisseurs d’acier doivent proposer de
nouveaux aciers capables, a épaisseur plus faible, de garantir une sécurité des passagers
identique voire meilleure. Augmenter la résistance mécanique ne suffit pas puisque les propriétés
de mise en forme se retrouvent diminuées. Un compromis peut étre trouvé en optimisant la
microstructure en combinant par exemple les bonnes propriétés de différentes phases comme
dans les nouvelles générations d'aciers multiphasés. L'optimisation de la microstructure peut
demander un nombre d’essais expérimentaux conséquent. La simulation numérique représente
un outil efficace permettant de diminuer le temps et les colts de conception en diminuant
considérablement les campagnes expérimentales. Ce travail de thése vise a développer un outil
numérique capable de modéliser le comportement élasto-viscoplastique des aciers multiphasés
lors de simulations numériques 3D de mise forme dans le logiciel de calcul par éléments finis
Abaqus. Une loi phénoménologique a base physique a été formulée de maniére incrémentale
dans un cadre tensoriel afin de modéliser le comportement élasto-viscoplastique des phases
constitutives. Cette loi originale a été confrontée a la fois a des essais expérimentaux et a d’autres
modeles issus de la littérature. Le comportement macroscopique de I'acier multiphasé est obtenu
en utilisant un schéma autocohérent écrit spécifiquement pour des matériaux hétérogénes élasto-
viscoplastiques. Par ailleurs, une nouvelle approche micromécanique visant a introduire des effets
de longueurs internes microstructurales (taille de grain, taille de particule, etc.) est proposée et
validée a 'aide de données expérimentales. Enfin, I'outil numérique développé dans ce travail de
thése est appliqué a la simulation d’essais de traction uniaxiale et de pliage en V afin d’évaluer la
pertinence des phénoménes physiques (tels que la striction, les effets de vitesse de déformation
sur la localisation et I'effet Bauschinger) dus au mélange de phases élasto-viscoplastiques.

Mots clés : aciers multiphasés, élasto-viscoplasticité, schéma autocohérent, approches a champs
moyens, hétérogénéités, longueurs internes, effet de taille de grain, effet de taille de particule,
simulation numérique, mise en forme.

ELASTIC-VISCOPLASTIC BEHAVIOR MODELING IN MULTIPHAS E STEELS
FOR METAL FORMING SIMULATION

ABSTRACT : Due to the restriction imposed by EU on the CO, emission performance standards
for the automobile sector, the automobile manufacturers need to produce lighter vehicles, mostly
by reducing the thickness of the automobile parts. As a consequence, the steel companies have to
propose new steels capable to ensure similar or higher passenger safety. Increasing the
mechanical properties is not a viable solution as that can decrease the metal formability. A
balance between the both can be obtained by microstructure optimization. This can be achieved
through a combination of good properties of different phases, as for example in new generation
multiphase steels. The microstructure optimization can require a large number of experimental
trials. Numerical simulation is an efficient tool to diminish the time and the costs of product
conception by reducing the number of experimental campaigns. This present research aims at the
development of a numerical solution to model the elastic-viscoplastic behavior of multiphase steels
grades during 3D finite element simulations of metal forming processes with Abaqus software. A
phenomenological physics-based constitutive model is proposed for the elastic-viscoplastic
behavior of the constitutive phases. This original tensorial constitutive law (incremental
formulation) is verified by the experimental data and other constitutive laws proposed in the
literature. The macroscopic behavior of the multiphase steel is obtained by using a self-consistent
approach written specifically for heterogeneous elastic-viscoplastic materials. In addition, a new
micromechanical approach is considered to capture microstructure size effects (grain size, particle
size, etc.) and is validated on previously published experimental results. The numerical tool
developed in the current research is applied on the tensile and V-bending simulations to evaluate
its ability to predict accurately physical phenomena (such as striction, strain-rate effects on
localization and Bauschinger effect) in a composite elastic-viscoplastic structure.

Keywords : Multiphase steels, elastic-viscoplasticity, self-consistent model, mean field modeling,
heterogeneities, internal lengths, grain size effect, particle size effect, numerical simulation, metal
forming.
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