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Résumé :

À partir d’essais de traction sur une éprouvette en alliage d’aluminium
(5052) réalisés in-situ dans un diffractomètre, des mesures de champs de dé-
formation élastique ont été effectuées et des champs de déplacement ont été me-
surés par corrélation d’images numériques sur la surface de l’échantillon. Des
simulations de cet essai ont ensuite été réalisées avec une loi de plasticité cris-
talline pour permettre l’identification, par une approche inverse, des paramètres
constitutifs.

Mots clefs : Recalage de modèle éléments finis, identi-

fication inverse, mesures de champs, diffraction des RX,

perturbations de mesure

1 Introduction

Dans le domaine de la caractérisation des matériaux, l’identification de cer-

taines lois de comportement demeure délicate surtout pour des comportements

non linéaires. Plusieurs stratégies d’identification ont été développées dans ce

sens. Elles s’appuient principalement sur le dialogue essai-calcul : une partie ex-

périmentale consiste à mesurer une ou plusieurs quantités physiques qui exhibent

le comportement souhaité du matériau testé, tandis que la partie théorique per-

met de calculer ces même composantes. C’est enfin un certain accord entre ces

quantités d’origines différentes qui doit permettre de remonter aux propriétés

matérielles recherchées.
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On s’intéresse dans notre étude aux matériaux polycristallins. Ces derniers

sont souvent modélisés à travers des lois de plasticité cristalline qui permettent

de prédire l’évolution de la microstructure [1, 2] ainsi que le comportement mé-

canique sous chargements complexes [3, 4]. L’intérêt sera porté en particulier

sur la loi de plasticité cristalline proposée par [5, 6, 7, 8]. En plus de l’aspect

non linéaire de ces lois, l’étape d’identification, souvent basée sur des approches

inverses, doit idéalement tenir compte des hétérogénéités des champs de défor-

mation, lesquelles proviennent principalement du comportement à l’échelle des

grains. L’utilisation des mesures de champs répond à ce besoin grâce à la richesse

de ces mesures permettant d’extraire plus d’informations des essais mécaniques.

L’expansion de leur utilisation a conduit au développement de plusieurs mé-

thodes d’identification dédiées ou adaptées aux mesures de champs [9, 10].

Dans ce contexte, et afin de caractériser la plasticité cristalline, on se propose

d’utiliser deux types de mesures de champs : des mesures de champs cinéma-

tiques en surface obtenues à différents incréments de l’expérience par corrélation

d’images numériques (CIN) [11, 12, 13], et des mesures de champs de défor-

mation élastique obtenues par diffraction des rayons X (DRX) à certains des

incréments de l’expérience. La DRX est également utilisée ici pour déterminer

la microstructure expérimentale ainsi que les orientations cristallographiques,

requises pour mener à bien le dialogue essai-calcul.

2 Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental mis au point (Figure 1) consiste à mener quelques

essais statiques de traction sur une éprouvette mince d’aluminium et est consti-

tué de :

— un diffractomètre Panalytical X’Pert Pro MRD, tension : 45 kV, inten-

sité : 40 mA ;

— une micro-machine de traction Deben, charge maximum : 1 kN ;

— un appareil photo reflex numérique Canon D70.

Des mesures par DRX permettent à la fois de déterminer les orientations des

grains et de mesurer localement des déformations élastiques au sein des grains

via la loi de Bragg et la première méthode d’Ortner [14]. En parallèle, des

champs cinématiques sont mesurés par une méthode globale de CIN [13] à partir

d’images prises par un appareil photo tout au long de l’essai. Au vu de la texture

naturelle non adaptée du matériau, un mouchetis a été déposé sur la surface

observée de l’éprouvette préalablement à l’essai.

Le matériau choisi est un alliage d’aluminium (5052) avec 3% de magné-

sium. Ses grains ont été grossis (5 à 20 mm) par recristallisation après écrouis-

sage critique [15]. L’éprouvette testée, de dimensions 18 mm × 9 mm × 0.55

mm contient 10 à 12 grains par face et 2 grains dans l’épaisseur (Figure 2). Ces

choix répondent à plusieurs besoins comme une limite élastique du matériau en
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Micro-machine de traction

Source RX

Détecteur Appareil photo

Figure 1 – Dispositif expérimental

adéquation avec les capacités de la micro-machine de traction ou encore des pa-

ramètres géométriques permettant de mener à bien les simulations numériques.

En effet, il s’avère que les résultats des simulations dépendent de la forme tri-

dimensionnelle des grains sous la surface ainsi que des conditions aux limites

[16, 17], d’où l’intérêt d’avoir de gros grains et un nombre de grains limité dans

l’épaisseur.

L’essai est mené jusqu’à 3.5% de déformation totale (Figure 3). Les mesures de

champs par CIN sont effectuées pour tous les incréments (×, ×). Trois mesures

DRX sont effectuées (•) : une première mesure au tout début de l’essai, et deux

autres à ǫ = 0.7% et ǫ = 3.5%.

3 Simulation de l’expérience

3.1 Modèle de plasticité cristalline

Dans le cas d’un matériau à symétrie CFC, le comportement élastique est

décrit par trois constantes C11, C12 et C44. L’aluminium étant supposé isotrope,

soit un coefficient d’anisotropie a = (C11−C12)/2C44 = 1, les trois constantes

s’expriment en fonction du module d’Young E et du coefficient de Poisson ν, ou
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(a) Différents grains de la face photographiée
de l’éprouvette

−− région d’étude CORRELIQ4

⊞ grille de mesure DRX

(b) Mouchetis : la taille du pixel correspond à
une longueur physique de 96µm

Figure 2 – Essai de traction sur l’éprouvette testée

• mesures de DRX
◦ incréments de calcul dans la simulation EF

Figure 3 – Courbe expérimentale contrainte-déformation

encore en fonction des coefficients de Lamé λ et µ, comme :




C12 = λ =
E ν

(1 + ν)(1 − 2 ν)
(1a)

C44 = µ =
E

2 (1 + ν)
(1b)

C11 = λ+ 2µ =
E (1− ν)

(1 + ν)(1 − 2 ν)
(1c)
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Le modèle de plasticité cristalline utilisé est une loi viscoplastique déduite de

la théorie des dislocations [5, 6, 7, 8] et définie pour chaque système “s” parmi

les 12 systèmes de glissement d’un cristal CFC (caractérisés par la normale au

plan de glissement ns et la direction de glissement ms) :

γ̇s = γ̇0

[
τs

τsc

]n
sgn(τs) (2)

où n est un coefficient de sensibilité à la vitesse qui dépend de la température,

τs est la cission réduite, τsc est la cission réduite critique et γ̇s est la vitesse de

glissement du système “s” (dérivée temporelle de l’amplitude du glissement). γ̇0
est une valeur-test de γ̇s.

D’après le critère de Schmid, le système de glissement “s” est actif si la cission

réduite est supérieure ou égale à la cission critique de ce système :

γs

{
6= 0 si τs = (σ.ns).ms ≥ τsc (3a)

= 0 si τs < τsc (3b)

où σ est la contrainte macroscopique appliquée.

La cission critique s’exprime ici en fonction des densités de dislocations ρs pour

chaque système de glissement “s” [18] :

τsc = τ0 + µ b

√∑

u

asuρu (4)

où µ est le module de cisaillement isotrope, b est la norme du vecteur de Burgers

et asu est une composante de la matrice d’interaction des dislocations traduisant

les interactions entre les systèmes “s” et “u” [19].

Les densités de dislocation en un point évoluent avec la déformation. Il est donc

nécessaire d’introduire une loi donnant l’évolution de ces densités de dislocations

au cours de la déformation :

ρ̇s =
|γ̇s|

b

(∑
u6=s ρ

u

K
− 2 yc ρ

s

)
(5)

avec yc la distance d’annihilation de deux dislocations et K un paramètre ma-

tériau lié au parcours moyen des dislocations.

3.2 Modélisation par éléments finis

Une modélisation 3D de l’expérience a été réalisée en s’appuyant sur l’orien-

tation et la géométrie des grains de chacune des deux faces sous Abaqus. Les

grains de chaque face sont alors extrudés jusqu’à la moitié de l’épaisseur de

l’éprouvette. La Figure 4 montre le maillage et les différents grains sur les deux

faces de l’éprouvette simulée. Le grain multicolore sur la face 2 (Figure 4(b))

correspond à un grain qui ne s’est pas bien recristallisé. Il a alors été modélisé
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avec une orientation différente pour chaque élément de maillage. Chaque grain

contient 3 éléments dans l’épaisseur, ce qui donne un total de six éléments dans

l’épaisseur pour toute l’éprouvette. Des conditions aux limites hétérogènes de

type Dirichlet sont appliquées sur tous les bords de l’éprouvette à partir des me-

sures de déplacement par CIN. Les déplacements sont alors projetés du maillage

CORRELIQ4 [13] vers le maillage réalisé sous Abaqus. Le modèle de plasticité

cristalline (2, 3, 4, 5) est introduit dans le logiciel EF Abaqus via une procédure

UMAT (user material) en utilisant le formalisme des transformations finies pro-

posé par [20, 21]. Six incréments de calcul statique sont introduits jusqu’à 3.5%

de déformation totale (points ◦ et • de la Figure 3). Les calculs EF ont été

(a) Face 1 (observée pendant l’essai) (b) Face 2

Figure 4 – Maillage EF

lancés avec un jeu initial de paramètres matériau pour l’aluminium [22] donné

dans le Tableau 1.

E (MPa) ν γ̇0 (s−1) τ0 (MPa) ρ0 (mm−2)

70000 0.33 7.5 10−6 0.2 10−6

2 yc (mm) b (mm) n K

2.86 10−6 2.8 10−7 200 56

Tableau 1 – Valeurs initiales des paramètres constitutifs

avec ρ0 la densité de dislocation initiale identique pour tous les systèmes “s”.

Seule la moitié de droite de l’éprouvette (x > 0) a été simulée afin de simpli-

fier l’analyse dans un premier temps. La Figure 5(a) représente les champs de

déplacement mesurés (Ũx, Ũy) et calculés (Ux, Uy), ainsi que la différence entre

les deux. Les champs de déplacement calculés sont ici projetés sur la grille de

mesure. Concernant les champs de déformation longitudinale, les champs me-

suré ǫ̃xx et calculé ǫxx sont montrés Figure 5(b). La taille d’élément choisie

pour la simulation est un peu grossière et ne permet pas de représenter fine-

ment les gradients observés expérimentalement. Cette taille d’élément résulte

d’un compromis entre le temps de calcul et la finesse des résultats attendus.

Dans un objectif d’analyse de sensibilité des champs de surface aux paramètres,



22ème Congrès Français de Mécanique Lyon, 24 au 28 Août 2015

nous avons privilégié le premier critère. Au vu de ces résultats, il semble que

les valeurs des paramètres initiaux restent à affiner malgré une concordance

qualitative des champs.

(a) Champs de déplacement mesurés Ũx, Ũy et calculés Ux, Uy (en mm)

(b) Champs de déformation longitudinale mesuré ǫ̃xx et calculé
ǫxx

Figure 5 – Champs de déplacement et de déformation mesurés et calculés pour une
déformation macroscopique de 3.5%

4 Identification par approche inverse

La stratégie d’identification définie dans cette étude est basée sur les prin-

cipes de la méthode du recalage par éléments finis [23] ou FEMU (Finite Element

Model Updating) et a été choisie pour mener la comparaison mesures-simulation

en prenant en compte les différents types de mesure disponibles.

4.1 Principe du recalage par éléments finis

Le principe de la méthode FEMU est de construire, à paramètres matériau

fixés θ, un problème direct bien posé en utilisant les données disponibles (théo-
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riques et expérimentales). La résolution de ce problème donne les champs de dé-

placement et de déformation qui seront comparés aux champs mesurés. L’étape

d’identification consiste alors à minimiser l’écart quadratique entre champs cal-

culés et mesurés :

— Définir un calcul EF à partir des informations disponibles pour θ fixé,

donnant dans notre cas les champs : U , ǫ et ǫe.

— Minimiser une fonction coût J basée sur la distance entre les champs

calculés (U(θ), ǫ(θ), ǫe(θ)) et les champs mesurés (Ũ , ǫ̃, ǫ̃e), définis ici

sur les différentes grilles de mesure. Les déplacements, les déformations

totale et élastique, ou une combinaison de ces différents champs peuvent

être utilisés à cet effet. Une forme classique d’une fonction coût FEMU

peut s’écrire comme suit :

J(θ) =
1

2
(ΠX(θ)− X̃)TB (ΠX(θ)− X̃) (6)

où X est le champ considéré, B est la matrice associée à la norme choisie

pour la fonction coût, et Π un projecteur de la quantité X du maillage

EF vers la grille de mesure.

Dans notre cas de figure, on veut utiliser le champ de déplacement Ũ ou

de déformation totale ǫ̃, avec le champ de déformation élastique ǫ̃e. Dans

ce cas, la fonction coût peut avoir la forme suivante :

J(θ) =
1

2
(Π ǫ(θ)− ǫ̃)T(Π ǫ(θ)− ǫ̃)

︸ ︷︷ ︸
J1

+ η
1

2
(Π ǫe(θ)− ǫ̃e)T(Π ǫe(θ)− ǫ̃e)

︸ ︷︷ ︸
J2

(7)

où η est le ratio des poids affectés aux deux termes de la fonction coût.

4.2 Test et étude d’une fonction coût

Un première fonction coût a été écrite, basée sur l’écart quadratique entre

les champs de déformation totale (les trois composantes (ǫxx,ǫyy,ǫxy)) mesurés

et calculés (J1). Dans un premier temps, on se limite à cinq paramètres θ pour

l’identification : K, n, γ̇0, τ0 et yc. Le test vise à identifier les valeurs de référence

respectives citées dans le Tableau 1 et vérifier la convexité de la fonction coût

et sa robustesse vis-à-vis des perturbations de mesure. Un bruit aléatoire a été

ajouté au champ de référence ǫ0 tel que :

ǫ̃ = ǫ̃0 + δǫ̃ (8)

Les perturbations synthétiques δǫ̃ sont représentées par un bruit blanc Gaussien

d’amplitude 10% de la moyenne des champs de déformation.

Les fonctions coût relatives à chacun des cinq paramètres ont été obtenues par

l’évaluation sur une grille de valeurs, en fixant les autres paramètres à leurs
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Figure 6 – Évaluation de la fonction coût J1 pour une amplitude de bruit de 10%

valeurs de référence. La Figure 6 illustre la convexité de la fonction coût et

la sensibilité des déformations vis-à-vis de chacun des paramètres recherchés,

ce qui laisse présager leur bonne identifiabilité. Une analyse de sensibilité des

champs cinématiques avec la méthode des différences finies confirme ce résultat

pour l’ensemble des paramètres recherchés.

5 Conclusion et perspectives

Nous avons présenté une approche d’identification d’une loi de plasticité cris-

talline basée sur l’exploitation de mesures de champs et les principes du recalage

par éléments finis. L’approche a été testée pour des mesures de déformation to-

tale sur un test numérique. Un essai de traction a été mené sur une éprouvette

à taille de grains contrôlée et les champs cinématiques calculés ont été comparés

qualitativement aux champs expérimentaux. Cette première étude est probante

pour l’application aux mesures expérimentales.

Les perspectives sont de prendre en compte les mesures de déformation élas-

tique dans la fonction coût et d’appliquer la stratégie aux données expérimen-

tales dont on dispose. Des comparaisons entre différentes fonctions coût et diffé-

rentes normes seront effectuées pour optimiser la robustesse de l’identification.

La qualité des paramètres identifiés sera ensuite mise à l’épreuve avec différents

essais.
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