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RESUME. On présente les récents développements décrivant a partir des méthodes de la
micromécanique le comportement élastoplastique des aciers lors de la mise en forme. La
relation entre mouvement des dislocations et taux de glissement plastique sur les systémes de
glissement sert a établir la loi de comportement du monocristal. La transition entre 'échelle
mesoscopique (le grain) et l'échelle macroscopique (le polycristal) est réalisée a partir de
l'approximation autocohérente d'une équation intégrale obtenue & partir des équations de
champ du probléme. Les résultats théoriques sont confrontés avec succés aux mesures
expérimentales concernant l'écrouissage, l'anisotropie plastique et l'évolution des textures
cristallographiques de tbles d'acier pour mise en forme.

ABSTRACT. Recent developments concerning the modelisation of the elastoplastic behaviour of
steel sheets using micromechanical models are presented. For the polycrystalline grains, the
connection of moving dislocations and the global slip rate a well as the hardening matrix
describing the slip systems interaction are introduced in order to describe the behaviour of
the single crystals. The field equations for heterogeneous elastoplastic metals are
transformed into an integral equation which is approximate by the self consistent assumption.
New results concerning hardening, plastic anisotropy, crystallographic texture evolution are
compared to experimental measurements.
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1. Introduction

La description du comportement élastoplastique des métaux a bénéficié de
l'apport de trois types d'approches a des échelles différentes :

- & I'échelle macroscopique, on utilise une théorie continue, basée sur une
décomposition additive des vitesses de déformation élastique et plastique. La partie
plastique découlant de la thermodynamique des processus irréversibles (matériaux
standards généralisés, régle de normalité...) utilise un nombre réduit de variables
internes ou cachées qu'il est difficile d'identifier pour décrire des chargements
complexes (séquentiels, non monotones, multiaxiaux).

- & une échelle intermédiaire (mesoscopique), on tire profit du fait que le
mécanisme usuel de déformation plastique correspond au glissement plastique sur
des systemes de glissement cristallographiques ce qui limite le nombre de variables
locales mais nécessite de suivre 1'évolution de l'orientation des réseaux cristallins du
polycristal. En contrepartie, il résulte que 'anisotropie du comportement plastique
associée a la formation des textures du réseaux et des contraintes internes est
directement prise en compte dans de tels modeles.

- a une échelle microscopique, la théorie (discréte ou continue) des dislocations
et les études de métallurgie physique renseignent sur les mécanismes physiques,
nombreux, divers et variés qui sont présents dans les métaux et permet, lors des
transitions d'échelles microscopique - mesoscopique de ne retenir que I'essentiel des
mécanismes physiques compatibles avec une modélisation, nécessairement
simplifiée, du comportement global.

La revue présentée ici s'inscrit avant tout dans le cadre de la plasticité cristalline.
Elle est concernée par la transition mesoscopique - macroscopique et s'inspire de
quelques éléments de mécanique physique des dislocations.

L'élément de volume dont on cherche a décrire le comportement élastoplastique
est polycristallin. Il contient un grand nombre de grains ou cristaux dont l'orientation
des réseaux est aléatoire ou organisée (présence d'une texture cristallographique).
D'un point de vue mécanique, il doit étre trait€ comme une structure dans laquelle
les lois de conservation de la quantité¢ de mouvement, la continuité des vitesses et les
principes de la thermodynamique sont vérifiés.

Dans le cadre de la théorie phénoménologique, on choisit la déformation
plastique comme variable interne. L'orientation de 1'écoulement plastique découle du
principe du travail maximal ou régle de normalité.

Dans le cadre de la plasticité cristalline un tel principe n'est pas nécessaire ;
"l'orientation” de I'écoulement plastique est prise en compte dans la loi locale
décrivant le glissement plastique cristallographique a 1'échelle des grains. En
conséquence, l'orientation des réseaux cristallins devient une variable interne dont
I'évolution doit étre déduite des équations de champ et non introduite par la donnée
d'une loi supplémentaire [DIE 91].
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Plus généralement, si on accepte le concept d'un comportement global tangent
dépendant de la structure interne du matériau, on doit distinguer quatre familles de
parametres physiques ou variables d'état dont 1'évolution doit étre connue et
déterminée pour tout trajet de déformation.

- A l'échelle intracristalline, la muitiplication des dislocations et 1'évolution de
leur répartition spatiale (cellules, parois, empilements...) sont responsables de
I'écrouissage intracristallin. Logiquement, il conviendrait de relier 1'état disloqué
intragranulaire au comportement du monocristal, ce qui constitue un domaine de
recherche largement ouvert. Actuellement, I'écrouissage intracristallin est plut6t
décrit par l'intermédiaire d'une matrice d'écrouissage [FRA 80], reliant le taux de
cission critique sur les systémes de glissement au taux du glissement plastique sur
les systémes actifs. Des informations concernant cette matrice d'écrouissage peuvent
étre déduites des mesures expérimentales de 1'écrouissage latent mais, 12 encore, la
détermination précise et compléte de cette matrice reste a effectuer. Malgré
'absence d'outils plus complets et précis, cette approche sera utilisée par la suite
pour décrire le comportement intracristallin.

- A T'échelle des grains (échelle intercristalline), la désorientation relative des
réseaux cristallins constitue une source de contraintes internes par l'intermédiaire
des incompatibilités du champ de déformation plastique. Ces contraintes internes
jouent un rdle essentiel et fondamental dans la plasticité des métaux. Pour s'en
convaincre, il suffit de se rappeler la définition méme d'une dislocation et les
théories physiques qui permettent de prévoir la nature cristallographique des
systeémes de glissement et les différents stades d'écrouissage des monocristaux. Au
cours de I'écoulement plastique, les contraintes internes se développent du fait des
incompatibilités plastiques, se relaxent (au moins partiellement) grice 2a
l'accommodation plastique et contribuent ainsi, de maniére significative, au
comportement élastoplastique macroscopique (écrouissage isotrope et cinématique).

- A la méme échelle, le mécanisme de glissement plastique induit une rotation
plastique qui, en relation avec les équations de compatibilité de Kroéner [KRO 58],
entraine une rotation des réseaux cristallins. Ces rotations sont a l'origine des
textures de déformations, phénomeéne connu depuis longtemps et qui est, pour une
large part, responsable de l'anisotropie du comportement élastoplastique
macroscopique.

- A cette méme échelle, on peut signaler le changement morphologique des
grains qui se superpose aux hétérogénéités plastiques intra et intergranulaires.

Face 4 une telle complexité, il est nécessaire d'aborder le probléme de la
détermination des lois de comportement élastoplastiques a partir de simplifications
"homogenes".

Le comportement intracristallin des grains est construit & partir de variables
cinématiques décrivant la vitesse de glissement plastique sur les systémes de
glissement actifs. Le glissement plastique obéit a la loi de Schmid [SCH 24] et
'écrouissage intracristallin est décrit par la matrice d'écrouissage discutée
précédemment.
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Formulée en vitesse, une telle loi de comportement a été développée par Mandel
[MAN 71], Hill et Rice [HIL 72], Asaro [ASA 83], Nemat-Nasser [[WA 84]. Elle
est basée sur une décomposition additive des vitesses de déformation plastique et
élastique proposée pour la premiére fois par Kroner [KRO 58]. Cette loi de
comportement est rappelée dans le chapitre 2.

Le cadre général des transitions d'échelles pour les grandeurs microscopiques et
macroscopiques a été discuté par Mandel [MAN 71]. Pour les grandes déformations
plastiques, Hill [HIL 72] suggere I'emploi du gradient de 1a vitesse et des taux des
contraintes nominales pour effectuer ces transitions. Ce choix raméne les opérations
d’homogénéisation a de simples opérations de moyenne volumique comme c'est le
cas pour les déformation infinitésimales. Les résultats de Hill [Hill 65] sont rappelés
dans le chapitre 3 et de nouvelles relations de localisations sont proposées pour les
grandeurs physiques locales décrivant I'évolution de la microstructure. Dans le
chapitre 3, on traite ainsi le probléme de la localisation cinématique en proposant
une équation intégrale similaire a celle que Dederichs et Zeller, ont démontrée dans
le cas de 1'élasticité [DED 73].

Différentes approximations proposées pour cette équation intégrale conduisent
aux modeles classiques. Un développement de I'équation intégrale sous forme de
série de Born constitue un premier pas vers les méthodes statistiques systématiques
pour les solides élastoplastiques. Face 2 1a lourdeur de la formulation et eu égard
aux simplifications faites par ailleurs (loi de comportement du monocristal, absence
d'hétérogénéité plastiques intragranulaires...) cette démarche systématique n'est pas
poursuivie. Nous avons préféré développer 1'approximation autocohérente pour
'équation intégrale, approximation présentée dans le chapitre 3.

C'est également dans le cadre de 1'approximation autocohérente que sont décrites
les lois d'évolution de la structure interne du polycristal.

Une telle approximation a été proposée par Iwakuma et Nemat Nasser {TWA 84]
pour la plasticité du polycristal en grandes déformations plastiques en utilisant
directement la solution du probléme d'inclusion adaptée au probléme des grandes
déformations. Ici, le fait d'avoir établi la solution du probléme d'inclusion & partir de
I'équation intégrale permet des développements ultérieurs basés sur d'autres
approximations de 1'équation intégrale. Par ailleurs, les applications qui ont été
développées par Iwakuma et Nemat Nasser [[WA 84] ne concernent que des
problémes plans a deux systémes de glissements imposés A priori. Cette forte
restriction ignore l'un des problémes centraux de la plasticité des métaux qui est
celui du choix de la combinaison de systeémes actifs parmi les systémes de
glissements potentiels. Or on sait, & partir d'observations expérimentales et de
calculs antérieurs, que le nombre et la nature des systtmes de glissement actifs
dépendent fortement du chargement et de l'état d'écrouissage du polycristal au
travers, notamment de la formation des textures de déformation.

Dans le chapitre 4 de nombreux résultats nouveaux obtenus 2 partir de cette
formulation sont présentés.
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Cet article s'inspire de nombreux travaux issus :

- de la théorie des dislocations {[KRO 58], [DEW 73], [HAN 91], (MVG 88]

- des études de plasticité cristalline [HUT 70], {HIL 65}, [BER 87], [BER 80],
[BER 81], [HIH 85], [KRO 61]

- des théories phénoménologiques [MAU 92], [LEM 90}, [HIL 60], [LIP 81],

2. Le comportement élastoplastique du monocristal
2.1. Mécanisme de déformation des métaux par glissement plastique

La déformation élastique des grains d'un polycristal résulte des transformations
géométriques des réseaux cristallins et constitue une variable d'état observable par
des techniques de diffraction du rayonnement X ou des particules (neutron,
électrons,...). Elle peut donc étre utilisée directement pour décrire le comportement
thermoélastique a partir des principes généraux de la thermodynamique.

Les déformations inélastiques, en général irréversibles et conduisant a la
plasticité, sont le résultat du mouvement des défauts de la structure cristalline
parfaite.

A basse température (par rapport 2 la température de fusion du métal), les
mécanismes prépondérants sont constitués par :

- le mouvement des défauts linéaires (dislocations)
- le mouvement des interfaces (maclage)
- les changements de phases a I'état solide.

Pour les métaux usuels, (acier, cuivre, aluminium, etc.) et leurs alliages, la
plasticité résulte d'un mouvement athermique des dislocations sur des plans de
glissement [TAY 38].

Sans rentrer dans tous les détails de la théorie des dislocations [KRO 58],
[DEW 73] ; on indique dans le paragraphe 2.2, une transition d'échelle
microscopique - mesoscopique de type cinématique qui permet d'introduire le taux
de glissement plastique comme variable (de procédé et non d'état) pouvant décrire le
processus de plastification d'un cristal.

22. Transition entre mouvement de dislocations et glissement plastique
cristallographique

Une ligne de di_s)location correspond a la frontiere (L) d'une surface plane (S) de

normale unitaire n au travers de laquelle le déplacement des particules est
discontinu.

La discontinuité est décrite par le vecteur de Burgers b uniforme sur S et
caractéristique du métal.
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Le champ de la distorsion plastique correspondant P peut s'écrire sous la forme

BY (©)=+n;b; 3 (S) a

o &S) nj est relié a la distribution de Dirac 8(R) = 6 (r - r') par la relation

njd(S)=] 6(r-r)ndS V)

S

En général, dans les réseaux cristallins a forte symétrie (CC ou CFC), les

vecteurs b et n possédent des valeurs discrétes et en nombre fini, attachées au réseau
cristallin.

Le module b du vecteur de Burgers est le méme pour toutes les dislocations et on
écrit b; = bm; (IN = vecteur unitaire).

Un systéme de glissement g sera défini par la donnée de la normale au plan de

glissement nf et la direction du vecteur de Burgers m§.

Dans ces conditions, (1) se réécrit sous la forme

BE = bnjm; & (S) 6

pour une surface S unique et pour un ensemble de dislocation sur plusieurs systémes
de glissement

Bi= Znf mf & (S @

La valeur moyenne PP de B° sur un volume V de monocristal s'écrit

B =L | b X mfnfs s9av )
g

v

soit, en supposant m&, n2 et b uniformes sur V

-p
B =b Y, mf ng % > 8(s8dv ©
g g
\'

L'accroissement de la distorsion plastique moyenne provient du mouvement de
la frontiére des surfaces S8 si bien que
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_L.p —

. =d g, = g g d 1

By = [3,J_b§,mi nf LV §S(Sg)dv 0
\"

Sans décrire dans le détail le mouvement discret des dislocations, on se contente,

en plasticité cristalline, d'introduire une vitesse de glissement plastique ’Yg par
systéme de glissement g pour décrire le processus de plastification.

Ona:
=P .
Bj = >, mf nf ¥ ®
ef; par identification avec (7)
=pd L §dVv 9
#=bvd Ll 3694 ©)

v
(9) correspond a la relation d'Orowan [ORO 42] écrite sous une forme différente.

La structure de 1a relation (8) est fondamentale dans la mesure ol I'orientation de
I'écoulement plastique d est donnée par l'orientation du réseau cristallin (vecteurs

m8 et n®).

Ona

b= 3B = T4 of v mf o) ¥ 10
11 en est de méme du taux de rotation plastique @}
of = 4Bs B = S Lo nf - mb ) an

qui, dans les théories s'inscrivant dans le cadre de la plasticité cristalline, découle de

la connaissance des variables de process 'Yg

Il n'est donc pas nécessaire, comme c'est le cas des théories continues
phénoménologiques, d'introduire une loi de comportement additionnelle portant sur
le taux de rotation plastique.

La contrepartie de cet avantage certain est qu'il est nécessaire de connaitre
l'orientation des réseaux cristallins (les reperes directeurs de Mandel [MAN 71]) et
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de suivre leur évolution au cours de I'écoulement plastique, évolution qui découle
naturellement des relations de champ décrites dans le chapitre 3 et de la loi de
comportement du monocristal formulée dans le paragraphe suivant.

Un autre avantage qui découle de la description des mécanismes physiques de la
plasticité cristalline a l'échelle microscopique puis mesoscopique réside dans le fait
que l'anisotropie du comportement global d'un polycristal associé a la présence d'une
texture des réseaux cristallins (la statistique des reperes directeurs) est directement
prise en compte.

La description de 1'écoulement plastique par l'intermédiaire des relations (8) et
(9) semble &tre bien adaptée au cas du glissement multiple homogéene mettant en jeu
plusieurs systémes de glissement et lorsque 1a répartition des dislocations mobiles et
immobiles est relativement aléatoire.

Cependant, dans de nombreuses situations (chargement cyclique,...), on observe la
formation de cellules a faible densité de dislocations et de parois a forte densité de
dislocations [HAN 91], [MUG 88]. A cette hétérogénéisation intragranulaire est
associée un écrouissage non local [BER 93] qui nécessite une description plus fine
que celle qui est adoptée ici.

2.3. Loi de comportement du monocristal

A T'échelle mesoscopique, le gradient de la vitesse des particule gjj = vj j est
composé additivement d'une partie élastique d® + w® relative au réseau cristallin et

d'une partie plastique dP + wP relative au mouvement collectif moyen des
dislocations de sorte que

= (d§ + w) + (@ + wh) (12)
que l'on peut réécrire sous la forme
vij = dij+ w=gj (13)

D'aprés (8) la partie plastique est décomposée en terme R" et S" prenant en
compte l'orientation moyenne du réseau cristallin sur 1'élément de volume

monocristallin et en la variable ’Yn décrivant globalement le processus de
mouvement des dislocations

dg=zg:Rfj"yg WP—ZS ' (14)

g =1 (8 nt g 18
Rij 2 (g n° + m ne)

15)

w2
M-l
]
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Pour les métaux, le comportement élastique est décrit avec suffisamment de
précision par une approximation linéaire utilisant les constantes €lastiques du cristal
C sous la forme

\%
Ojj = Cijkl dkej - Ojj dl?k (16)

v
O'ij = O'ij - Wiﬁ ij + W]‘:’j Ok

est la dérivée corotationnelle avec le réseau cristallin du tenseur de Cauchy ©.

11 reste a préciser le comportement de la partie plastique dP + wP pour laquelle
on se base sur l'expression de la force thermodynamique sur une dislocation
(formule de Peach et Koehler) [PEA 50] ou, plus généralement, sur la loi de Schmid
[SCH 24].

La puissance des efforts extérieurs T, décrite par les contraintes ¢ dans un
champ de vitesse vi = (djj + wjj) X s'écrit (Gjj = Oji)

T= Gij Vij

= oy dj + oy df an

et la partie plastiqueTp= Gi; dll; se met sous la forme
P _ . RI A
=3 oyREY (18)
n
dans laquelle on voit apparaitre la cission réduite sur le systéme de glissement n
= Gjj Ri? (19
Basé sur les observations expérimentales et sur l'analyse physique des conditions

de mouvement de dislocations [TAY 38], on observe que le systéme n n'est actif

’Yn 0 que lorsque la cission réduite t? atteint une valeur critique ¢ (Y?)
dépendant de 1'état d'écrouissage du métal c'est-a-dire, ici du glissement plastique
cumulé Y sur les différents systémes de glissement.

Ces remarques se traduisent formellement par les conditions

Y'=0 sit=o3R] <™ V(o5R])
=0 sit=1 sioyRE <0 (20)

e —

Y'>0 sit =1 siojRI=1("
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———

Le terme Gjj R{j se met également sous la forme
. v
" =0y Rjj @1)

et la variation ¢ peut s'écrire

1

oll Hymy désigne la matrice d'écrouissage qui représente et décrit les interactions
entre systémes de glissement.

V .
Pour les systémes actifs on a Rg Cj = Hrmy" (23)

Pour une combinaison de systémes de glissement actifs, il est alors possible
d'écrire 1a loi de comportement de I'élément de volume monocristallin & partir de
(13), (16) et (23)

Ona:

Rg&?ij = R} Cjjuu (dui - 4 ) - R} o3 diy (24)
soit d'apres (23)

H™ y* = Rf Cij (da - R ¥ - Rjj 6jj dic 25)
puisque dfy = dix  (dgy = 0).

Cette relation se met sous forme

(H™ + Rjj Cijia Ryf) Y = R} (Cijua - 03 &) dig (26)
ou, en introduisant la matrice

M=(H+RCR)! @7

Y = Mm Ri' (Cyju - oy O du (28)

D'aprés (16) (24) et (28), la loi de comportement de 1'élément de volume
mesoscopique (ici le grain) s'écrit :

\'Z
Cj =[Cijkl - Cijpq Rpy M™ R (Cyski - Ors O) ]gkl (29)
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Pour la transition de I'échelle mesoscopique vers I'échelle macroscopique (le

polycristal), on a intérét 2 introduire le taux de contraintes nominales n;; relié au taux
v

corotationnel Ojj par
v

fijj = Gjj +0ij8kk - (dikOij + djkOi) - (WyP Oj + W} Oi) +&jkOki  (30)
et a exprimer le comportement local sous la forme

n; = lja gua G
avec, d'apres (29) et (30)

lijm = Gy - %(Sik ojj + 810y ) - %(513‘ Oki - Ojk O1;)

- (CijmnR &, + SE_ O - SE. omi) MB! (RE,Coaxt - R, 00 32

(CijmnRmn + Siz Omj = S Omi) (RpgCpaxi - RpgOpgOuty  (32)

Le tenseur 1 dépend de 1'état de contraintes local, des conditions de plastification
(20), de l'orientation du réseau par l'intermédiaire des tenseurs R et S et du tenseur
C. L'histoire du chargement intervient par l'intermédiaire des amplitudes de
glissement dont dépendent les cissions critiques sur les systémes de glissement.

Si 1'élasticité est isotrope et décrite par les modules de Lamé (A, ) sous la forme
Cijiu = A 80 + W (Bix O + &5 O
et si on néglige les termes en G par rapport aux termes C, on a
— n pm-1
M = (H™+ 21 R} RP)
et pour |

ljw = A8 8 + 1 (Bix 8 + 8 S) - 4p? Ry & Meh RE

3. Localisation et transition d'échelle

Pour décrire la réponse élastoplastique du polycristal, il est nécessaire d'effectuer
les opérations d'homogénéisation & partir de la connaissance des champs locaux.
Ceux-ci peuvent &tre reliés au chargement imposé par l'intermédiaire des tenseurs
localisation.

Le choix des grandeurs conjuguées contraintes - déformations (ou de leur
vitesse) pour décrire le comportement local n'est pas forcément celui qui facilite les

opérations d’homogénéisation ou qui simplifie les relations d'équilibre et de
compatibilité.
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Ainsi, s'il parait naturel d'employer les contraintes de Cauchy, Gjj, pour décrire
les relations de comportement locales et globales, il s'avére que, dans ce cas, les
transitions d'échelles sont plus complexes 2 écrire.

Un autre choix, plus naturel parce qu'il est relié aux conditions aux limites sur la
surface du solide dans la configuration actuelle, consiste 2 utiliser le gradient de Ia
vitesse et le taux de contraintes nominales 1 pour décrire 4 la fois :

- les lois d'équilibre et de compatibilité
- les transitions d'échelles.

Ce choix simplifie les équations précédentes mais complique légérement
I'écriture des relations de comportement.

Soient njj les composantes du tenseur des contraintes nominales locales et vj le
vecteur vitesse au point r.

Le gradient de la vitesse vj j se décompose en une partie symétrique djj et une
partie antisymétrique wj; telles que :

vij = dij + Wij (34)

Ces relations assurent la compatibilité de la transformation puisqu'avec (34)
I'incompatibilité du champ d est nulle.

En choisissant la configuration actuelle comme configuration de référence, et en
désignant par Gjj les contraintes de Cauchy, ona:

fij = Gy - Vik Okj + Ojj ik (35)
et
ng; + pfi =0 (36)

p désigne la masse volumique actuelle et f; les forces massiques. Pour le solide de
volume V et de frontiére S, on impose des forces surfaciques dF; telles que :

dF; = Nij A% ds &)

On a alors, si Njj est uniforme sur la surface :

Nij = % ﬁij (r)dv (38)
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De méme, pour un solide macrohomogeéne, le gradient de la vitesse
macroscopique Vj j s'écrit :

Vi,j = =

\1/, vij () dV 39)

v

Les relations cinématique (34), d'équilibre (36) et les relations entre grandeurs
locales et globales (38) et (39) prennent alors la méme forme que pour les théories
en déformations infinitésimales [HIL 72].

La forme des relations de comportement local doit également étre exprimée a
partir du gradient de la vitesse locale et des vitesses de contraintes nominales.

On pose (31) :
155 (1) = lija (Dvi; (1) (40)

Le tenseur 1 est déterminé dans le chapitre 2 2 partir du comportement élastique
et des mécanismes de glissement plastique.

En introduisant le tenseur localisation cinématique :
vij (1) = Ajjia () Vi @1

le comportement global s'écrit :

Nj = % Lijt (0 Axmn (1) d V) Viun 42)
soit
Nj = Lia Vi1 = Ly Gu (43)

oll Gy = Vi | désigne le gradient de la vitesse macroscopique.

Le tenseur L caractérise ainsi le comportement du polycristal.

Il reste & déterminer le champ du tenseur localisation A (r) qui se déduit en
général d'une équation intégrale.

3.1. Equation intégrale

La détermination des tenseurs de localisation constitue le probléme central des
méthodes d'homogénéisation des propriétés des milieux microhétérogénes. Dans ce
travail, ce probléme est résolu en considérant le milieu microhétérogéne comme
étant un milieu continu A microstructure.
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On résout alors, pour la configuration actuelle, un probléme de structure, c'est-a-
dire on recherche une solution (en vitesse ou contrainte) satisfaisant les équations
d'équilibre, de compatibilité et vérifiant les relations de comportement.

En élasticité, la formulation d'un tel probleéme conduit & une équation intégrale
{DED 73] dont la solution formelle est analogue a (41). En élastoplasticité,
Berveiller et Zaoui {BER 84] ont formulé une équation intégrale pour les petites
déformations.

Ici, la méme démarche est utilisée pour résoudre le probléme des grandes
déformations plastiques, formulé en vitesse. [LIP 89]

D'apres (34) et (36) on a 2 écrire :

- les équations d'équilibre

n;; =0 (44)
- les relations définissant d et w a partir du gradient de la vitesse v

dj = %(Vi,j"'vj,i)

45
wij = %— (Vij - Vi)
- les relations de comportement local
n; = lijia Vil (46)

Nous nous limitons ici au probleéme pour lequel on impose sur la frontiere
actuelle une vitesse V; donnée.

En éliminant njj de (44) et de (46) on obtient la relation :

(ja Vi1 )i = O @7

Comme pour les milieux linéaires, on décompose le tenseur 1 en une partie
uniforme L0 et les déviations 81 (r) telles que ;

1) =10 + 8l (r) 48
L'équation (47) s'écrit maintenant :

L vigi + Bliga Vi) = 0 (49)
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Le deuxi®éme terme apparait comme des forces de volume et on peut utiliser un
tenseur de Green G* adjoint a (49) défini par :

* U '

L%lekm,li (r-r)+8jm8(r-r)=0 (50)
pour transformer (49) en équation intégrale.

En multipliant (49) par Gjm (r - ) et (50) par v (r), on obtient par différence :

* 0 0 * * 4 N o

{G_]m Lijkl Vi1 - Vj leji ij,l },i + G_]mf:] - Vm 8 (r - r) =0 S1)

avec

f; = (Bl Vi,

Par intégration sur V,ona:

(
Vi ) = | (Gl W + 8l Vies - v Ly Gy | i 0
S

[ .
+ J Gim, (r - 1) 8lija (Mvi (r) AV 52)

v

Si vj est imposé sur S, alors G;m = 0 sur S et le premier terme du second membre
de (52) n'est autre que la vitesse vy, (r') du milieu homogene L9 soumis aux mémes
conditions sur S.

On a alors
v (1) =v] (1) +f Gy (- 1) Sl (@)vky () AV (53)

v

soit pour le gradient vy =gmn

gon() = g3 () + | Gjpin (- 1) Sl (g () AV’ (54)
v

qui est 1'équation intégrale recherchée.

3.2. Approximation autocohérente

La résolution exacte de (54) parait hors de portée pour une microstructure
quelconque. Pour les polycristaux métalliques tels que les aciers, on peut



506 Revue européenne des éléments finis. Vol. 3 - n® 4/1994

raisonnablement admettre que le milieu est suffisamment désordonné pour que
I'approximation autocohérente soit justifiée.

Dans cette approche on tire profit de la propriété du tenseur de Green modifié
rmnij = G;m,in de pouvoir étre décomposé en une partie locale E° 8(r - r') et une
partie "a distance" décroissant rapidement [DED 73].

re-r)=E° d@-r)+F (e)/(-r)

ou g: ;-r'/lr-r

On peut alors décomposer (54) en trois termes

g)=G+E°ol(r) g(r) +] F° (&) —— i Sl(r) g(t) dv' (56)

v

Au lieu de calculer le terme intégral, on cherche a l'affaiblir en imposant au
terme 81(r") g(r') de fluctuer autour d'une valeur moyenne nulle. g(r) fluctuant autour

de G( =% g(r) dV) et les I(r) étant donnés, on ne peut jouer que sur les

v
modules tangents L° du milieu homogeéne de référence choisis pour établir I'équation

intégrale (56).

Les modules tangents L°* qui annulent la valeur moyenne sur le volume de
81 (r) g(r) s'obtiennent par :

%,- ((r) - L°*) g(r) dV =0 7

v

Mais comme n = 1(r) g(r), on a finalement
N =L°*G (58)

ce qui montre que L°* doit étre choisi égal au tenseur des modules tangents du
milieu homogene équivalent.

L'équation (56) qui constitue l'approximation autocohérente de (54) s'écrit
maintenant

g(r) = G +E®dl (r) g(r) (59)

ot la partie locale E€ et la fluctuation 31 (r) = I(r) - L€ sont calculées pour le milieu
homogeéne équivalent L€,
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Dans le processus d’homogénéisation décrit au début du chapitre 3, le tenseur
localisation retenu ici s'écrit [ESH 57]

A(t) =(1-E° 8l ()"

Ce choix, exact pour les milieux parfaitement désordonnés permet également de
décrire 1'évolution de la structure interne du polycristal [LIP 90} caractérisée par :
- la rotation des grains (formation des textures)

- les contraintes internes

7 . , N . on
- I'écrouissage (évolution des Y donc des 1¢)
- la forme des grains.

Les algorithmes numériques sont précisés dans [LIP 90] et un logiciel appelé
"Crystal" a été développé. Dans le chapitre suivant on présente les résultats
concernant certaines toles d'acier utilisées pour la mise en forme.

4. Résultats théoriques et expérimentaux

On présente des résultats obtenus pour des tbles en acier a faible teneur en
carbone destinées a la mise en forme.

Ces tbles sont obtenues par les procédés classiques (laminage a chaud, a froid,
recuit,...) et possédent donc une texture cristallographique initiale mesurée par les
techniques classiques de rayons X [REU 92]. La forme moyenne des grains est
déterminée par métallographie.

Le réseau cristallin étant du type CC, le glissement plastique est décrit par deux
familles de systémes de glissement {112} < 111> et {112} <111> ce qui conduit a
48 systemes de glissement si on distingue les deux sens de glissement.

Le comportement élastique a été supposé isotrope (modules de Lamé
A =120 GPa, p = 80 GPa).

i,

Du fait du traitement de recuit final imposé au polycristal, on peut admettre que
les contraintes internes sont nulles dans 1'état de référence et que la cission critique

initiale T_ est identique sur tous les systémes de glissement. Cette valeur ainsi que
les paramétres (p, L, a8h) entrant dans la matrice d'écrouissage prise, a partir de
considération de métallurgie physique sous la forme
2
geh = PP e
L (P

sont obtenus a partir d'une simulation d'un essai de traction (dans la direction de
laminage D.L.) et comparaison avec les mesures expérimentales (figure 1).
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On constate que, jusqu'a des déformations plastiques de 1'ordre de 20 %, le
modele est capable de bien représenter les résultats expérimentaux. La forte non
linéarité de la courbe de traction jusqu'a des déformations de I'ordre de 5 % provient
de la plastification progressive des syst¢mes de glissement dans les différents grains
du polycristal.

Les paramatres p, L et a8h étant identifiés, on utilise le modéle pour décrire la
réponse du matériau lors de chargements différents.

Du fait de la texture initiale, la tdle posséde une anisotropie plastique que I'on
peut caractériser partiellement a partir de la mesure du ccefficient de Lankford
(rapport entre les déformations en largeur et en épaisseur sur une éprouvette de
traction) lors d'essais uniaxiaux effectués a 45° de la direction de laminage et dans la
direction transverse. La figure 2 présente I'évolution du ccefficient de Lankford avec
la déformation axiale pour les trois essais définis précédemment (DL, DT, 45°). Les
mesures de r 2 10 % de déformation, également reportés sur la figure 2, montrent
que l'anisotropie plastique due 2 la texture cristallographique est relativement bien
prise en compte dans le modele.

La figure 3 présente une coupe de la surface de plasticité initiale dans le plan
DL - DT pour différents niveaux de déformation plastique équivalente au sens de
Von Mises (0.2 % - 2 %). La valeur du seuil plastique & 0.2 % de déformation
équivalente obtenu lors des essais de traction selon DL et DT est également
reproduite.

Ces surfaces peuvent étre approchées par un critere de plasticité anisotrope (Hill
par exemple).

Apres un écrouissage correspondant 3 un chargement en rétreint de 25 %, la
forme des surfaces de plasticité est profondément modifiée traduisant simultanément
un écrouissage isotrope et cinématique mais également une distorsion de la surface
(figure 4). Les mesures de seuil en traction selon DL et DT reportés sur la figure 4
montrent que le phénomeéne d'écrouissage complexe est pris en compte dans le
modele.

L'origine de I'écrouissage est multiple et correspond :

- a une distribution complexe des dislocations dans les grains et a une évolution
anisotrope de cissions critiques,

- a la présence de contraintes internes intra et intergranulaires associées aux
incompatibilités du champ plastique,

- a la rotation des réseaux cristallins conduisant & la formation ou la
transformation des textures.
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0 0.05 0.1 0.15 02 025

—O— courbe identifiée €11

~¥— courbe expérimentale

Figure 1. Comportement en traction uniaxiale (paralléle & la direction de laminage)
d'un polycristal d'acier doux dont la texture est donnée sous forme de figures de
Doles sur les figures 5 et 6

Coefficient de Lankford (r)

05 1 4

0 % + + t +
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 0.3
Déformation plastique axiale

Figure 2. Evolution du cefficient de Lankford pour des essais de traction selon DL,

DT et 45° de DL. Comparaisons avec les mesures expérimentales (@) @ ©)alo%
de déformation plastique
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Figure 3. Surfaces de plasticité intiales dans le plan DL, DT pour différents niveaux

de déformation plastique équivalente EP. Comparaison avec les mesures

expérimentales en traction (@ @ ) (selon DT et DT) pour une déformation plastique
équivalente de 0,2 %

Gzz(DT)
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Figure 4. Surfaces de plasticité dans le plan DL, DT aprés une prédéformation
Plastique en rétreint de 25 %. Comparaison avec les mesures expérimentales en

traction (@ @ ) pour une déformation plastique équivalente de 0,2 %
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oL

v

POLE : 200 POLE . 200

Métal & plat, expérience (al) 25 % de rétreint, expérience (ad)
[

POLE : 200 POLE : 200 POLE : 200

Mgétal A plat simulé (b1) 10 % de rétreint (b2) 20 % de rétreint (b3) 25 % de rétreint (b4)

Figure 5. Evolution de la figure de pble 200 durant le rétreint

a: figures de poles expérimentales (al : E P = 0%, a4: EP = 25%)

b : figures de poles simulées (bl : E = 0%, b2 : EF = 10%, b3 : E” = 20%,
ba: EP =25%,)

Expérience Simulation
oL

POLE : 110
Figure de pdle 110 Figure de pdle 110
25 % de rétreint 25 % de rétreint
expérience simulation

POLE : 200

POLE ; 200
Figure de pdle 200 Figure de pble 200
25 % de rétreint 25 % de rétreint
expérience simulation

Figure 6. Comparaisons simulation - mesures expérimentales pour les figures de
poles 110 et 200 apreés un rétreint de 25 %



512 Revue européenne des éléments finis. Vol. 3 - n° 4/1994

La figure 5 indique sous forme de figure de pole 200 1'évolution de cette texture
lors du trajet en rétreint décrit dans la figure 4. Les figures al et a4 correspondent
aux mesures expérimentales des péles 200 alors que celles notées bl - b4 sont
obtenues, pour différents niveaux de déformation, a partir du modele. La figure 6
décrit 1'état initial et final des pdles 110 et 200 aprés un rétreint de 25 %.

On constate que la texture évolue rapidement (les nouvelles orientations sont
présentes dés 10 % de rétreint) et continue 2 se renforcer lors de 1'écoulement
plastique.

L'évolution complexe de la distribution de l'orientation des grains, fortement
dépendante du trajet de déformation, explique la difficulté d'une représentation
unifiée et phénoménologique du phénomene d'écrouissage.
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