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Modélisation du comportement cyclique des polycristux
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Résumeé

Le modele d’homogénéisation a champ moyen de Hiltthinson est utilisé afin de prédire les
courbes d’écrouissage cyclique des polycristauxaétipdes lois cristallines. La taille de grain
affectant peu le comportement cyclique des polgenscubiques a faces centrées comme le nickel ou
le cuivre, les paramétres de ces lois sont idéstifirace aux courbes expérimentales de monocristaux
Différents métaux et alliages a structure cubiquefage centrée sont étudiés. Les courbes
macroscopiques prédites sont comparées aux résutatalculs par éléments finis cristallins et aux
courbes expérimentales.

Abstract

The aim of this study is to propose an elastoplasivdel of the cyclic behavior of polycrystals lease
on the self-consistent Hill-Hutchinson model. Theirg size has a weak effect on the cyclic strain
stress curves (CSSCs) of face-centred cubic paaisyprovided slip is not planar. That is why the
crystalline plasticity lows parameters have beegnitfied from the single crystal CSSCs provided by
the literature. The predicted macroscopic curves #ren compared with the ones computed by the
finite element method and experimental data foessace-centered cubic metals and alloys.

Mots clefs comportement cyclique ; homogénéisation ; plastié cristalline ; polycristaux
métalliques CFC.

1 Introduction

Les modeles d’homogénéisation a champs moyens asgerhent été utilisés afin de prédire le
comportement des polycristaux a partir des loistaifines. Ces approches ont tout d’abord été
restreintes aux modéles de Sachs [1] et de Tay2brgface a leur simplicité. Le modele
d’homogénéisation de Sachs sous-estime en gérérantrainte macroscopique et se base sur une
hypothése de glissement simple et uniforme danpolgcristal. Quant au modéle de Taylor, il
surestime la contrainte macroscopique et supposelagaéformation plastique est homogéne dans
tous les grains, ce qui exige en général l'activatie cing systemes de glissement par grain. Les
prédictions obtenues par ces deux modeles ne peétenutilisées qu’a titre qualitatif et ne sont
satisfaisantes que pour un domaine restreint derdéfion plastique. De plus, pour I'aluminium et le
nickel, les deux approches ménent a une estimatimmée des amplitudes de contraintes quelle que
soit la valeur de la déformation appliquée [3] .@me conclusion a été obtenue concernant
I'application des modéles de Sachs et de Tayl@céer austénitique inoxydable 316L [4].

Une nouvelle voie a été ouverte par Kréner [5] daeformulation d’'un modele auto-cohérent. Cette
approche se base sur la solution proposée partiysf@l pour le probleme d’inclusion ellipsoidale
dans une matrice élastique infinie. Chaque grairaless considéré comme une inclusion dans une
matrice formée par les autres grains du polycridealcomportement de cette matrice étant le
comportement réel recherché (d'ou I'auto-cohérenBelon le schéma simplifié de Kroner, la loi de
localisation est basée sur une interaction élastientre le grain et la matrice, et conduit & une
surestimation du comportement macroscopique [7].

Afin de prendre en compte les interactions élaasifgjues entre le grain et la matrice, une forrradat
auto-cohérente, basée sur l'utilisation des incrésmdes modules macroscopiques, a été proposée par
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Hill [8] et implémentée par Hutchinson [9]. Benleil et Zaoui [7] ont également proposé un modéele,

utilisant un module sécant et appliqué seulemens d&a cas de chargement monotone. Barbe et al.
[10] ont montré gu’en chargement monotone, lesutslpar éléments finis cristallins sur de grands

agrégats donnaient des résultats proches du mddaerveiller-Zaoui. Dans le cadre viscoplastique,

Lebensohn et al. [11] ont aussi comparé le moaeleimental et le modéle de Taylor avec des calculs
numeériques par Transformée de Fourier, toujourshangement monotone.

Dans cette étude, le modéle de Hill-Hutchinsonéauétisé afin de simuler les courbes d’écrouissag
cyclique des polycristaux de structure cubique Gedacentrées. Les courbes prédites sont ensuite
comparées a celles obtenues par les calculs Elérréms. Les parametres des lois cristallines sont
identifiés grace aux courbes expérimentales de ormtaux issues de la littérature, pour les diffiése
materiaux.

2 Comportement du monocristal

Le comportement élastique des grains est défirnegédl’élasticité isotrope (le module de Young E et
le coefficient de poisson). S’agissant de polycristaux de structure cubiquéaces centrées, le
comportement élastique cristallin est défini gradeois paramétres homogénes a des contraintes C
C12 et C44. Dans notre cas aucune anisotropi@linstn’est prise en compte.

Les cristaux considérés dans cette étude possédenstructure Cubique a Face Centrée (CFC).
Chaque grain posséde alors 12 systemes de glissémoda ({111} <110>). Les lois de plasticité
cristalline ont été définies pour chaque systemgldsement par les lois d’évolution des variables
d'écrouissage et par un critere de glissement. ttagaux de Li et Laird [12] ont montré que
I'écrouissage cyclique des cristaux est di maijoeitaent & l'augmentation de la contrainte
cinématique et que la contrainte isotrope changegvec I'amplitude de la déformation plastique.
Ainsi une loi d’écrouissage cinématique non lingadle type Armstrong-Fredericks, a été utilisée.
Pour chaque systeme de glissement i (i=1, 12xdiéssage cinématique est régi par:

dx; = Cinp - O(Xilinpc:umulé|

x; étant la contrainte de cisaillement cinématique]e glissement plastique sur le systeme i. pour
chaque matériau les parametres @ dbivent alors étre identifiés. L’activation dusgement sur un
systéme i a lieu une fois que le critére suivahtatsfait :

It —xil =1{

T; étant la contrainte de cisaillementtgtla contrainte isotrope critique qui permet de dreren
compte le durcissement d0 aux interactions ensréiféérents systemes de glissement.
1
T=0:; (n; X m; + m; X ny)
a;; =q Sii#j
= T+ hy X2 ay |Y,P| avec {af{ _2 )
1 —

o est le tenseur de contrainte appliqué au grain gf m; sont respectivement la normale au plan de

glissement et la direction de glissement sur léinggat, est la limite élastique initiale du systeme de
glissement ih, est le coefficient d’écrouissage isotrope et lesffamentsa;; sont ceux de la matrice
d’écrouissage.

L'influence de la taille des grains étant faibler ¢ comportement cyclique des polycristaux
métalliques, elle ne sera pas prise en compte wassalculs. En effet, les travaux de Mughrabi et
Wang [13] menés sur des polycristaux de cuivrer phffiérentes tailles de grains (25 - 400um),
montrent que la taille de grain influence peu |[gorése macroscopique du polycristal. Les conclusions
des travaux de Buque et al. [14], menés sur dgsristiaux de Ni, mettent aussi en évidence undaibl
effet de la taille des grains sur les microstruesudéveloppées au cours de la déformation cyclique
(bandes de glissements persistantes, labyrinthas,. n) ce qui explique le faible effet sur la répons
macroscopique.



3 ldentification des parametres

Les paramétres, c eta ont été identifiés a partir c courbes d’écrouissage cyclic de monocristaux
issues de la littérature. Seuls les grains biemt#s ont été considérés et deux cas ont ét&é

Les parametres de la loi d’écrouissage cinématigurelinéaire C ea ont été identifiés a I'aide d
courbes d’'écrouissage cyclique expérimentobtenuesur des monocristaux bien orientés, ayan
facteur de Schmid proche des0Ce sontes grains bien orientépii s’'activent en premier lors ¢
chargement cyclique vu leur fact de Schmidélevé, contrairement aux grains orientés ple
glissement multiple qui ne s’activent qu’'a des uedede déformations plastiquplus élevées.

L'introduction ¢k la variable d'écrouissage isotrope permet d’ireple glissemer simple aux grains
considérés. L'expérience pertréie choisir un coefficient d’autéerouissage faibleh, est de 'ordre
de 1MPa) et un écrouissage latent trés élevé (desbrdre de 1°), le durcissement induit par
glissement dans le systéme primaire sur le systrglissemel secondaire est tellement él que
seul un systeme de glissemeest effectivement activé. On note que &t fde multiplier les
coefficients et g par 10 ne cimge pas les résultats obtenus.

La figure 1 présente les courbes d’écrouissageiqueclobtenues a pal de la loi d’écrouissag
cinématiquenon linéaire sur des monocristau-149> du nickel etle I'acier ausinitique inoxydable
316L dans le cas du glissement simple im. L’identification des parametres s’est effectuéécg
aux résultats expérimentaubtenus par Gorlie[4] pour I'acier316L et par Bretschneid[15] pour
Ni.

Ni single crystal <-149> % 316L single crystal <-149>
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Fig. 1- coubes d'identification et donnéi expérimentales des monocristaux de Ni et de I'a@d&6L orientés
dans la direction <-149>

4  Loi de localisation et homogénéisatic

Les simulations ont été effectuées sur un agrégdOdgrains Des calculs effectués sur un agréga
80 grains onpermis d’obtenir les mémes résul avec un écart de I'ordre de .. Dans le cas ou le
glissement simple est imposé, des calculs ave@@@&t 150 grains permettent d’avoir des résu

trés proches avec un écart inférieur & Chaque grain représentaeal phase cristallographiq
caractérisée par son orientation et sa fractionmijue.

Le passage de I'échelle du grain a I'échelle mapisgue se fait a I'aide d’'une loi de transit
appelée loi de localisation. Elle permetrlier les champs de caminte et de déformation locaux &
champs macroscopiqudsa loi d’interaction de Hi-Hutchinson utiliséelans notre étur est rappelée
dans [7]:

6= +a"(E-¢
avec o™ = [2pup’(7-5v)] /W' (7-5v)+2u(4-5v)]
W=/ (1+2uf) et v'=[ v+2U/3(L+)/[1+4u/3(1+v)f]



o et €” sont les champs de contrainte et de déformaticstiglees locauxy et E sont les champs de
contrainte et de déformation plastique macrosc@sgu est le module de cisaillement élastiqueet
coefficient de poisson.

Dans le cas d’'un chargement uniaxial selon I'axie talcul du coefficient f peut étre simplifié gar
relation :

_ 3dEeb,
T 2dZg,

Le modele d'interaction de Hill-Hutchinson ainsieqoelui de Kréner ont été implémentés dans le
code SIDOLO [16], élaboré par Pilvin et Cailletaud.

Pour veérifier 'implémentation numérique de notreodéle, des premiéres simulations ont été
effectuées en plasticité parfaite pour le modéleKdiner et avec un écrouissage isotrope linéaire
H=0.04u pour le modele de Hill-Hutchinson. Dansdesix cas, aucun écrouissage cinématique n'a
été pris en compte. Comparées aux courbes de mé&données dans Berveiller et Zaoui [7], les
courbes prédites sont tres proches comme l'indiggifigure 2 (a) et (b).
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Fig. 2 - comparaison entre les résultats obtenus fEmmodéle et les courbes de références :

(a) Ecrouissage linéaire isotrope, (b) plasticité paitfa £,=2t,/E, E le modéle de Young
5 Simulation du comportement du polycristal

5.1 L’effet du glissement secondaire

Aprés validation de I'implémentation du modéles dg#gmulations ont été effectuées sur plusieurs
matériaux de structure cubique a faces centréesdafiprédire leur comportement macroscopique
cyclique. Les courbes d’écrouissage cyclique olgsrsont comparées a celles prédites par les calculs
éléments finis, considérées comme référence. Laibes prédites par calculs aux éléments finis ont
été obtenues par Sauzay et al. [17].

Les figures 3a et 3b présentent les courbes d'&sage cyclique obtenues pour un acier austénitique
inoxydable 316L et pour I'aluminium, dans le cas glissement secondaire. Dans ce cas, seul
I'écrouissage cinématique non linéaire a été pric@mpte dans les lois de plasticité cristalline. L
modéle de Hill-Hutchinson permet d’obtenir des ltss trés proches de ceux simulés par les calculs
éléments fins, avec un écart de l'ordre de 8% pagier 316L et de 5% pour I'aluminium. La
méthode des éléments finis représente I'avantagardposer aucune loi d’'interaction entre les gsain

et le polycristal, ce qui justifie le fait de lansddérer comme référence, le modele auto-cohéeent d
Hill-Hutchinson permet donc de reproduire quasimeatmémes résultats avec des temps de calculs
nettement plus courts.

Pourtant, comparés aux résultats expérimentawpréictions obtenues par les deux modeles sous-
estiment largement le comportement réel du poltadret ceci quelle que soit valeur de la défornmatio
appliquée.
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Fig.3 - comparaison des courbes macroscopiquesdjies par le modéle de Hill-Hutchinson et par calc
éléments finis pour l'acier 316L (a) et pour I'alumium (b)

5.2 L’effet du glissement simple

Dans cette partie, I'attention a été portée safllience du glissement simple imposé (o5 la
prédiction du comportement macroscopique des petgerx de structure cubique a faces centrées. En
effet, il a été noté dans de nombreux travaux que ples amplitudes de déformations plastiques
inférieures & 18, seul un systéme de glissement est activé daplupart des grains [17]. De plus,
I'apparition des bandes de glissement persistantesmicrostructure commune aux polycristaux en
chargement cyclique, se fait préférentiellememsdies grains orientés pour le glissement simple.

Les figures 4a et 4b présentent les courbes di&sgage macroscopiques prédites par le modele de
Hill-Hutchinson et par les calculs aux élémentssfipour I'acier 316L et pour l'aluminium, les
données expérimentales sont également présentées.

Nous notons que le fait d’imposer le glissementpn{h=1MPa et q=1%) permet d’atteindre des
niveaux de contraintes plus élevés que dans laleagissement secondaire (q=1,4). Pour les deux
matériaux (Al et I'acier 316L), les courbes macaogsques prédites par le modéle de Hill-Hutchinson
appligué au glissement simple sont identiqueslaseblculées par éléments finis pour des amplitude
de déformation plastique inférieures ou égales %nron. L'écart entre les courbes prédites par les
deux modéles augmente avec I'amplitude de la dé&foom plastique.

Comparés aux courbes expérimentales, les deux tigppeédictions permettent d’obtenir des résultats
relativement proches du comportement réel pour ailelels amplitudes de déformation plastique
(jusqua 10°). Pour des amplitudes plus élevées, le modeéle ileHttchinson sous-estime le
comportement du polycristal contrairement a I'aghmpar éléments finis qui surestime les niveaux
de la contrainte macroscopique. Des calculs sontebement en cours pour des amplitudes de
déformations plus élevées afin de comparer plusddéails les prédictions du modéle de Hill-
Hutchinson et du calcul par éléments finis.
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Fig. 4 - comparaison entre les courbes macroscaos prédites par le modéle de Hill-Hutchinson, les
calculs par éléments finis et les courbes expériades. q = 10et hy = 1IMPa
(a) l'acier 316L (b) l'aluminium



6 Conclusion

Le modéle d’homogénéisation a champ moyen de Hitchinson a été appliqué a la prédiction du
comportement macroscopique des polycristaux atsteicubique a faces centrées. Les parametres
des lois de plasticité cristalline ont été ideasfsur des monocristaux orientés pour glissemetei
grace aux courbes d’écrouissage cyclique expératemtissues de la littérature. Les courbes
d’écrouissage cyclique simulées a I'échelle deréggt sont alors comparées aux résultats obtemus pa
calculs éléments finis et aux courbes expérimesitdla comparaison des courbes du modele avec
celles des éléments finis montre une bonne adéqudtns le cas ou le glissement secondaire est
autorisé. Si le glissement simple est imposé (cotepwnt plus anisotrope), le modele de Hill-
Hutchinson prédit un comportement en accord aepeérience et les résultats par éléments finis pour
des amplitudes de déformation plastique inférienteggales a 10 Pour des amplitudes supérieures,
une nouvelle voie serait d'identifier les lois dagticité cristalline sur deux populations de gsaém
prenant en compte aussi bien les grains orientés glissement simple que ceux orientés pour
glissement multiple [17].
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