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Résumé :

Ce travail est une contribution à l’étude de l’anisotropie initiale et induite par des grandes
transformations plastiques d’un polycristal. D’abord nous commençons par rappeler brièvement les
équations constitutives utilisés. Le comportement macroscopique du polycristal est déterminé en utilisant
la technique d’homogénéisation périodique. Ensuite nous définissons une méthodologie qui permet de
tenir compte de la fraction volumique et de la répartition spatiale des grains. Puis nous sollicitons le
polycristal en traction dans plusieurs directions pour détecter l’influence des différents paramètres
(fraction volumique et répartition spatiale des grains) sur l’évolution de l’anisotropie initiale. Cette
anisotropie sera étudiée en utilisant quelques indicateurs tels que les figures de pôles et le coefficient de
Lankford. Après décharge élastique et recharge plastique, nous présenterons les résultats de la même
étude afin de cerner l’influence des mêmes paramètres sur l’anisotropie plastique induite.

Abstract :

This work is a contribution to the study of the initial and induced anisotropy of a polycrystal. We begin by
briefly recalling the constitutive equations used. The macroscopic polycrystal behavior is computed by
using the periodic homogenization technique. Then, we define a methodology allowing to take into
account the volume fraction and the spatial repartition of grains. We submit the polycrystal to a tensile
test defined in different directions in order to detect the effect of different parameters (volume fraction
and spatial repartition) on the evolution of the initial anisotropy. This anisotropy will be studied by using
some indicators such as the pole figure and the Lankford coefficient. After an elastic unloading and an
elastic-plastic reloading, we present the results of the same study in order to encircle the influence of the
same parameters on the evolution of the plastic induced anisotropy.

Mots-clefs :

Homogénéisation périodique, grandes transformations plastiques, anisotropie induite.

1 Introduction

Dans un matériau polycristallin, on attribue usuellement l’anisotropie du comportement
plastique à la distribution non uniforme des orientations cristallographiques des grains
constituant le matériau ; on parle alors de l’influence de la microstructure du matériau sur son
comportement macroscopique. Cette non uniformité peut-être exprimée par la FDOC (Fonction
de Distribution des Orientations Cristallographiques) ou par des figures de pôles. Souvent, les
conséquences de cette anisotropie à l’échelle macroscopique sont prises en compte par des
critères anisotropes de plasticité (comme le critère de Hill, par exemple) identifiés à partir des
coefficients de Lankford mesurés lors d’essais de traction selon diverses directions. Un des défis
de la modélisation des procédés de mise en forme (laminage, emboutissage,…) consiste non
seulement à tenir compte de l’anisotropie initiale du matériau à former, mais aussi de
l’anisotropie induite dans le matériau par les déformations plastiques (dues au procédé de
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formage) qui modifient la forme des grains et leurs orientations cristallographiques. Ce travail
s’inscrit dans le cadre de l’étude de l’influence de la morphologie et de la répartition spatiale
des grains sur l’évolution de l’anisotropie initiale et induite d’un polycristal.

2 Modèle mécanique et algorithme numérique

2.1 Équations à l’échelle du polycristal

À un instant t  donné, le polycristal considéré occupe un domaine ω  de volume |ω | . Le
gradient des vitesses macroscopiques L  et la contrainte macroscopique Σ  peuvent être reliés à
leurs homologues microscopiques l  et σ  par les relations de moyenne suivantes :

L =|ω |−1 l dω
ω∫ ; Σ =|ω |−1 σ dω

ω∫ (1)

L’hypothèse de périodicité et la première relation (1) sont équivalentes à:

l = L + gradx (vper ) (2)

avec x  la position actuelle du point considéré dans ω  et vper  une vitesse ω -périodique.

À ces équations, nous ajoutons les équations d’équilibre et de cinématique microscopique :

σ .n ω − antipériodique ; divx (σ ) = 0 ; l = gradx (v) (3)
Pour résoudre complètement le problème imposé sur le polycristal, les équations citées ci-
dessus doivent être complétées par la loi de comportement microscopique au niveau de chaque
monocristal.

2.2. Équations à l’échelle du monocristal

Nous considérons un monocristal CFC obéissant à la loi de Schmid et à une loi d’écrouissage
exponentielle (Abdul-Latif et al, 1998). Ce monocristal est soumis au gradient des vitesses
microscopiques l . En suivant la théorie de Mandel, nous supposons l’existence d’une infinité
de configurations élastiquement relâchées. Chaque configuration relâchée est définie par une
rotation r  par rapport à la configuration actuelle. Dans le cas du monocristal, la rotation r  est
choisie telle que les tenseurs d’orientation des différents systèmes Ms  restent constants par
rapport au temps. Nous surlignerons les différents tenseurs et vecteurs exprimés dans la base
orthonormée liée à cette configuration intermédiaire. Le tenseur d  (resp. w ) représente la
partie symétrique (resp. antisymétrique) de l . En supposant que les déformations plastiques
restent petites, les équations constitutives du monocristal sont :

 

d = d e + d p  ; w = we +wp  ; d p +wp = γ s Mss=1

24∑
we = rT .r ;  σ = C :d e

∀ s = 1,...,12 : τ s+12
c = τ s

c = τ s
c0 +

Q
b

Hsg (1− e−b(γ g+γ g+12 ) )
g=1

12∑
∀ s = 1,..., 24 : Ms :σ ≤ τ s

c ; γ s > 0 ⇒Ms :σ = τ s
c

(4)

Le problème d’évolution constitué par les équations (1), (2), (3) et (4) est résolu en
discrétisant spatialement le polycristal par éléments finis et temporellement l’intervalle d’étude
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 I
Δ = [ t

0
,t

0
+ Δt ]  par un schéma d’Euler semi-implicite en n pas de temps. Pour plus de détail

sur les aspects numériques, on peut se référer à Bettaieb (2006).

3 Prise en compte de la fraction volumique et de la répartition spatiale des grains

Après discrétisation spatiale du polycristal par éléments finis, nous attachons un monocristal
ou un grain à chaque point de gauss. Chaque grain est défini par sa fraction volumique à travers
le poids du point de gauss correspondant et par son orientation cristallographique initiale. Le
choix d’une distribution initiale des orientations se fait en utilisant la méthode de quaternion
définie dans Bertram et al (1999). Le maillage considéré contient 5×5×1 éléments en intégration
réduite, ce qui donne 200 grains. Pour étudier l’influence de la fraction volumique et la position
spatiale des grains, nous considérons les trois polycristaux pol1, pol2 et pol3 de la Fig. 1. Pour
pol1 et pol2, tous les grains du polycristal ont le même volume. La différence entre pol1 et pol2
est au niveau de la distribution des orientations cristallographiques initiales : nous affectons les
mêmes orientations des grains constitutifs de pol1 d’une manière aléatoire et différente de la
distribution de pol1 aux grains de pol2. La différence entre les deux comportements relatifs aux
pol1 et pol2 est due dans ce cas à la répartition spatiale des grains. Pour pol3, nous gardons la
même distribution des orientations cristallographiques que pol1 et nous changeons juste le
maillage. Ce qui permet d’étudier l’influence de la fraction volumique sur le comportement de
polycristal par comparaison entre la réponse de pol1 et pol3.

pol1,pol2 pol3

Fig. 1 : Prise en compte de la taille et de la répartition spatiale des grains

4 Étude de l’anisotropie initiale

Dans cette communication, nous simulons le comportement de Waspaloy dont les constantes
matérielles sont données dans Abdul-Latif et al (1998) :

E (Gpa) ν Q (Mpa) b τ0 (Mpa) hi (i=1,…,6)
215 0.3 256 12.6 240 1.4

Pour étudier l’anisotropie initiale, nous imposons un essai de traction dans cinq directions
différentes : α=0, α=π/6, α=π/4, α=π/3 et α=π/2 (Fig. 1). Cet essai est imposé jusqu’à 20% de
déformation. Dans chaque direction de traction, les tenseurs D  et Σ  sont définis par les formes
suivantes :

1

2

α
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D =
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? ? ?
? ? ?
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À t=0, nous supposons que Σ11 = 0 . Nous notons par E  le tenseur des déformations cumulées

et nous définissons le coefficient de Lankford r comme étant le rapport E22 / E33 .
Nous présentons l’évolution de la contrainte de traction (avec un zoom sur la partie plastique du
comportement), du coefficient de Lankford r et de la figure de pôles déterminée dans le plan
<010>.
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Fig. 2 : (a) Σ11  en fonction de E11  pour pol1, (b) r en fonction de E11  pour pol1, (c) Σ11  en fonction de E11
pour la direction 90°, (d) r en fonction de E11  pour la direction 90°

(a) (b) (c) (d)

Fig. 3 : (a) avant chargement, (b) après chargement pol1, (c) après chargement pol2, (d) après chargement pol3

La Fig. 2 (a) montre que la contrainte de traction dépend (d’une manière assez faible) de la
direction de chargement ce qu’implique que le comportement initial est peu anisotrope. Cette
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constatation est confirmée par la Fig. 2 (b) qui montre une dépendance du coefficient de
Lankford vis-à-vis de la direction de sollicitation. Les Fig. 2 (c) et (d) montrent l’influence de la
fraction volumique et de la répartition spatiale des grains sur l’évolution de la contrainte
macroscopique de traction et du coefficient de Lankford. La projection sur le plan <010> de la
distribution des orientations cristallographiques avant et après chargement pour les trois
polycristaux est présentée sur la Fig. 3. Malgré que la distribution initiale soit la même pour les
trois polycristaux, nous constatons une légère différence après chargement.

5 Étude de l’anisotropie induite

Les différents polycristaux sont sollicités en traction jusqu’à 20% selon la direction 0° dans une
première étape. Ensuite ils sont déchargés élastiquement en ramenant la contrainte
macroscopique à zéro. Après chaque polycristal est rechargé jusqu’à 20% dans les différentes
directions mentionnés ci-dessus (0°, 30°, 45°, 60° et 90°). Ces essais permettent d’analyser
l’anisotropie induite des différents polycristaux. Nous présentons les mêmes résultats que la
partie relative à l’étude de l’anisotropie initiale.
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Fig. 4 : (a) Σ11  en fonction de E11  pour pol1, (b) r en fonction de E11  pour pol1, (c) Σ11  en fonction de E11
pour la direction 90°, (d) r en fonction de E11  pour la direction 90°, (e) r en fonction de E11  après le premier

chargement et après le second chargement (pol1 à 45°)
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(a) (b) (c)

Fig. 5 : (a) avant chargement, (b) anisotropie initiale pol1 à 30°, (c) anisotropie induite pol1 à 30°

La Fig. 4 (a) montre une dépendance plus forte de la contrainte macroscopique vis-à-vis de la
direction de chargement que le cas de la Fig. 2 (a). Cette forte dépendance peut être expliquée
par le phénomène d’anisotropie induite. Sur la Fig. 4 (b), nous présentons l’évolution du
coefficient de Lankford lors du premier et du second chargement (pour pol1 et la direction 45°).
On constate que le comportement est plus anisotrope lors du second chargement. Ce qui peut
être expliqué aussi par le phénomène d’anisotropie induite. La Fig. 5 souligne la redistribution
des orientations cristallographiques due au phénomène d’anisotropie induite.

6 Conclusions

Dans cette communication, nous avons utilisé la méthode d’homogénéisation périodique
pour analyser l’évolution de l’anisotropie initiale et induite d’un polycristal. Les résultats
présentés montrent l’apparition d’une anisotropie non négligeable dès que le polycristal est
chargé en grandes transformations. Ces résultats montrent aussi l’influence de la fraction
volumique et de la répartition des grains sur ces deux types d’anisotropie. Ce travail sera
complété en considérant des morphologies plus réalistes des grains et en utilisant la méthode
des polyèdres de Voronoi (Decker et al, 2000). Un plan d’expérience numérique est en cours de
définition pour mieux comprendre et quantifier l’influence de chaque paramètre sur
l’anisotropie initiale et induite du polycristal.
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