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Résumé — Dans le cadre du développement d’études multi-échelles sur le comportement des matériaux,
ce travail porte sur la plasticité cristalline de l’acier 16MND5 utilisé pour la construction des cuves des
réacteurs à eau pressurisée. Des mesures de champs in-situ sont réalisées au cours d’un essai dans un
microscope à balayage afin de capturer les champs de déformation à l’échelle de la microstructure. Ces
champs surfaciques expérimentaux sont ensuite comparés à ceux obtenus par des calculs d’homogénéi-
sation d’une part, et par la méthode des éléments finis d’autre part. Différentes lois de plasticité cristalline
sont considérées lors de comparaisons entre champs expérimentaux et simulés.
Mots clés — Plasticité cristalline, calcul d’agrégats, acier bainitique 16MND5, mesures de champs.

1 Introduction et motivation de l’étude

Les composants métalliques utilisés dans les réacteurs à eau pressurisée (REP) voient leur com-
portement évoluer au cours de leur fonctionnement. Ce viellissement peut être provoqué, par exemple,
par des phénomènes thermiquement activés, des sollicitations cycliques, des évolutions liées à l’irradia-
tion. . . Il induit des modifications de la microstructure des matériaux considérés, dont la morphologie
et les constituants sont à l’origine du comportement mécanique. Afin d’établir des modèles prédictifs
de ce comportement macroscopique, des méthodologies doivent être établies pour décrire le comporte-
ment à l’échelle de la microstructure qui est l’échelle pertinente pour tenir compte des évolutions du
matériau. Des prédictions d’importance majeure pour l’exploitation des REP concernent, entre autres
composants, la cuve [1, 2], les internes de cuve [3], les gaines de combustible [4, 5]. Les méthodologies
considérées dans ces travaux se basent sur des approches multi-échelles et des progrès considérables ont
pu être réalisés pour la modélisation du comportement de l’acier de cuve (16MND5) ou des internes
(AISI 316L) grâce aux travaux réalisés dans le cadre du projet européen PERFORM60 [6]. La plasticité
cristalline constitue un élément central de ces approches, qui, via des calculs réalisés sur des aggrégats
polycristallins, ou des techniques d’homogénéisation, permet de faire le lien entre le comportement du
monocristal et le comportement macroscopique du matériau. Il s’agit d’un lien particulièrement impor-
tant car le comportement du monocristal peut être prédit par des simulations de dynamique des disloca-
tions dans lesquelles peuvent être directement introduits des objets associés au vieillissement (boucles de
dislocation, précipités, cavités) [7]. Cependant, les essais mécaniques sur le monocristal sont délicats à
conduire pour des aciers austénitiques [8, 9] voire d’une extrême difficulté lorsque la taille des zones mo-
nocristallines est proche du micron ce qui est le cas des aciers bainitiques et martensitiques. De plus, le
monocristal n’étant qu’un constituant élémentaire du matériau, son comportement doit être homogénéisé
[10, 11] et les règles de transition d’échelle doivent être validées. Cette homogénéisation constitue en soi
un domaine de recherche dans lequel s’inscrivent des études sur l’utilisation de méthodes de résolution
alternatives aux éléments finis [12] ou sur les formulations avancées de la mécanique du continu [13].
Le lecteur intéressé par ces différents points et par leurs potentiels d’application pourra se référer à des
travaux de revue bibliographique [14].

Dans ce contexte, le travail présenté dans cet article vise à améliorer la compréhension du compor-
tement de l’acier de cuve à température ambiante et à l’échelle microstructurale. Il s’agit d’un problème
délicat étant donné la complexité microstructurale de cet acier, ce qui rend sa modélisation micromé-
canique difficile. La validation de la modélisation du comportement de ce matériau par des données
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expérimentales aux échelles pertinentes nous intéresse dès lors particulièrement. Un essai de traction a
été réalisé avec cet objectif et sera présenté en premier lieu. Les lois de comportement retenues dans ce
travail seront ensuite exposées. Quelques résultats obtenus par des calculs en champ moyen montreront
ensuite la nécessité de réaliser un calcul en champ complet. La méthodologie retenue pour réaliser ce
type de calcul sera ensuite précisée, puis les champs expérimentaux et calculés seront présentés afin de
conclure.

2 Essai de traction in-situ et mesure de champs pour un polycristal d’acier
16MND5

Un essai de traction in-situ, déjà présenté dans [15] a été réalisé à l’aide d’une micromachine de
traction disposée dans la chambre d’un microscope éléctronique à balayage (FEI Quanta 600). Les di-
mensions de l’éprouvette considérée sont données sur la figure 1a. La zone étudiée par microscopie est
située au centre de la partie utile de l’éprouvette et fait 150 µm de côté. Afin de caractériser les orienta-
tions cristallines locales de la microstructure, un polissage fin a été conduit permettant une acquisition
EBSD (ou diffraction d’électrons rétrodiffusés). Ces orientations sont mises en évidence sur la micro-
structure de la figure 1b en utilisant une échelle de couleurs liée à une représentation par figure de pôle
inverse. Les hétérogénéités cristalline sont mises en évidence par cette cartographie, révelant des discon-
tinuités de plus ou moins forte désorientation (joints de grains, lattes), ainsi que des variations continues
d’orientation à l’intérieur des grains.

Fig. 1 – Éprouvette utilisée pour l’essai in-situ cotée en millimètres indiquant la position de la zone
étudiée en microscopie (a) ; Représentation par figure de pôle inverse de la microstructure étudiée (b), la
barre d’échelle est de 50 µm .

Les images acquises au cours de l’essai ont permis d’obtenir des champs cinématiques au moyen
d’une méthode de corrélation d’images numériques (CIN) introduite dans [16]. Cette technique, main-
tenant répandue [17], se base sur la comparaison d’images présentant des variations de niveaux de gris
locales associées à une texture de surface. Dans le cadre de cet essai, la texture a été obtenue par une
attaque chimique révelant la précipitation dispersée de l’acier 16MND5. L’image de référence acquise
avant application du chargement est présentée sur la figure 2a. À partir de la moyenne spatiale de chaque
composante plane de déformation (〈εxx〉 ,〈εyy〉 ,〈εxy〉), il est possible de tracer les courbes mésoscopiques
contrainte-déformation issues de l’essai sur la figure 2b jusqu’à une déformation 〈εxx〉 de 10%. Cette
même quantité atteint 78% en fin d’essai juste avant la rupture de l’éprouvette.

Du fait de l’entaille réalisée sur la partie utile de l’éprouvette, permettant de concentrer les défor-
mations sur une zone d’étendue réduite, le chargement appliqué est légèrement biaxial. Pour un char-
gement uniaxial dans la direction x, du fait de la conservation de volume en plasticité, on obtiendrait
〈εyy〉 = −1

2 〈εxx〉. Ici, la déformation transverse 〈εyy〉 est supérieure à −1
2 〈εxx〉 par effet d’entaille : la

contrainte moyenne 〈σyy〉 est positive. La déformation moyenne 〈εxy〉 est nulle ce qui est attendu car la
zone d’étude est centrée par rapport au plan de symétrie longitudinal de l’éprouvette.

Deux points choisis comme étant caractéristiques du chargement sont représentés sur la figure 2b :
un premier point correspondant à l’image 20 pour laquelle une déformation mésoscopique 〈εxx〉 de 2%
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Fig. 2 – Image acquise en électrons secondaires au MEB (à gauche) montrant la vue normale (a) et un dé-
tail agrandi (b, avec une barre d’échelle de 10 µm ) et courbes mésoscopiques contrainte-déformation ob-
tenues à partir des résultantes d’efforts et des champs de déformations mesurés par corrélation d’images
numériques (à droite).

est atteinte, un deuxième point correspondant à l’image 30 pour laquelle une déformation 〈εxx〉 de 6%
est atteinte.

3 Description des lois de comportement utilisées

Nous nous intéressons à deux lois de comportement de complexité différente : la loi de Méric-
Cailletaud, inspirée de lois phénoménologiques macroscopiques, permet de prendre en compte différents
systèmes de glissement et possède des composantes d’écrouissage cinématiques et isotropes qui per-
mettent, après homogénéisation, d’obtenir un comportement cyclique réaliste. La deuxième loi utilisée
dans ce travail, dite DD_CC, davantage basée sur la physique, introduit un nombre supérieur de para-
mètres, et a pour objectif d’améliorer la description et la compréhension des mécanismes actifs de la
plasticité intragranulaire. Certains paramètres peuvent être directement corrélés à des paramètres micro-
structuraux ou métallurgiques, ou déduits de simulations de dynamique des dislocations, ce qui limite
alors le nombre de paramètres à identifier pour obtenir un comportement macroscopique satisfaisant.

3.1 loi de Méric-Cailletaud

La première loi de comportement considérée est la loi de Méric-Cailletaud introduite dans [18]. Avec
cette loi, nous considérons pour l’acier 16MND5 de structure cubique centrée 12 systèmes de glissement
principaux de plans 〈110〉 et 12 systèmes de glissement secondaires de plans 〈112〉 [19]. Pour un système
de glissement s de normale ns et de directionms, le tenseur d’orientation µs s’écrit :

µs =
1
2
(ns⊗ms +ms⊗ns) (1)

La cission résolue τs sur le système s s’écrit alors :

τs = µs : σ (2)

Un chargement purement monotone étant considéré, nous simplifions le modèle introduit dans [18]
en supprimant l’écrouissage cinématique et en conservant uniquement un écrouissage isotrope. La loi
d’écoulement viscoplastique sur chaque système s prend alors la forme suivante :

γ̇s = ṗs
τs

|τs|
(3)

ṗs =

〈
|τs|−Rs(ps)

K

〉n

+

(4)
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avec 〈a〉+ = 1
2 (|a|+a) la partie positive de a. L’écrouissage est isotrope non linéaire à saturation expo-

nentielle et fait intervenir la matrice d’interaction entre systèmes de glissement hsr :

Rs(ps) = R0 +Q

(
24

∑
r=1

hsr

(
1− e−b· pr

))
(5)

Nous considérons ici une matrice d’interaction pleine de telle sorte que hsr = h, ∀(s,r). Les paramètres
de la loi de Méric-Cailletaud retenus sont issus de travaux antérieurs [2] pour lesquels l’identification
est faite à partir des courbes de traction macroscopiques. Ils sont résumés dans la tableau 1 et l’accord
entre la réponse macroscopique calculée par homogénéisation sur 30 grains et la courbe 〈σxx〉−〈εxx〉 de
l’essai in-situ a été vérifiée.

Tableau 1 – Paramètres utilisés pour la loi de Méric-Cailletaud

R0 (MPa) Q (MPa) b (-) K (MPa) n (-) h (-)

175 30 20 12 5 1

3.2 loi DD_CC

Tout comme la loi introduite par Kocks et Rauch [20], la loi DD_CC introduite par Monnet [21]
vise a accroître le contenu physique de la loi cristalline en s’appuyant, par exemple, sur des résultats de
calculs de dynamique de dislocations pour l’acier de cuve. Tandis que dans la loi de Méric-Cailletaud,
les variables internes régissant la plasticité sont les glissements sur chaque système γs, les densités de
dislocation ρs deviennent les variables internes principales de la loi DD_CC. Seuls les 12 systèmes
〈110〉 principaux sont considérés. Dans d’autres travaux, une loi similaire a été introduite pour les aciers
austénitiques de structure cristalline cubique à face centrée [22].

A basse température, des calculs de dynamique de dislocations ont montré que l’écoulement est
uniquement controlé par la cission effective τs

e f f sur les segment vis des dislocations, indépendamment
de la loi de mobilité utilisée pour le segment non-vis [23, 24]. Cet écoulement se produit alors par
nucléation de doubles décrochements sur les segments vis. La loi d’écoulement régissant γnuc (“nuc”
pour nucléation) s’écrit dans ce régime en fonction de la longeur moyenne des segments vis ls, de la
densité de dislocations mobiles ρs

m considérée constante, de la température T et de l’énergie d’activation
∆G :

γ̇
s
nuc = ρ

s
mbH · ls (ρ,τs

e f f
)
·exp

−∆G
(

τs
e f f

)
kBT

 τs

|τs|
(6)

∆G
(
τ

s
e f f
)

= ∆G0

1−

√√√√〈τs
e f f

〉
+

τ0

 (7)

(8)

avec b la norme du vecteur de Bürgers et H un paramètres d’activation. A haute température, le régime
athermique est atteint, et l’équation 6 n’est plus valide. Une loi visqueuse de type Norton peut alors être
utilisée, associée à un mécanisme de friction ou “drag” :

γ̇
s
drag = γ̇0

(
|τs|
τs

c

)n

· τs

|τs|
(9)

La compétition entre les deux régimes est régulée par une moyenne harmonique permettant d’obtenir le
glissement total γs :

1
γ̇s =

1
γ̇s

nuc
+

1
γ̇s

drag
(10)
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Intervenant dans l’équation 6, la longueur moyenne inter-obstacle l dépend de la matrice d’interaction
dans le régime athermique aAT , de la longeur critique d’une double paire lc, et de l’espacement moyen
entre obstacles λ :

(λs +Dobs)
−1 = min

(√
ρs

f ; (Dobs +2Rs)ρs
f

)
avec ρ

s
f = ∑

j 6=s
ρ

j, Rs =
λs

2αs
AT

(11)

α
s
AT =

(
∑
j 6=s

as j
AT

ρ j

ρs
f

)1/2

; ls = max(λs−2α
s
AT Rs; lc) avec lc = 500b(T/T0) (12)

avec T0 une température de référence égale à 300◦K, et Dobs la taille moyenne d’obstacle. La prise en
compte de défauts d’irradiation peut se faire directement en ajoutant une contribution à la densité de
dislocation de forêt ρs

f . La cission effective τe f f dépend de la cission appliquée τapp et de la cission
critique τc, elle-même fonction de la cission dûe aux interactions de longue portée τLR et de la cission
dûe à la tension de ligne τLT :

τ
s
e f f =

∣∣τs
app

∣∣− τ
s
c, avec τ

s
c =

√
τs

LR
2 + τs

LT
2 + τF (13)

τ
s
LR = µb

√
ass

AT ρs; τ
s
LT = max

[
0 ; α

s
AT µb

(
1
λs −

1
2αs

AT Rs + lc

)]
(14)

L’évolution de la densité de dislocation résulte d’estimations du libre parcours moyen de dislocations et
fait intervenir la taille de packet bainitique Dlath, et les paramètres de multiplication Ksel f et K f :

ρ̇
s =

[
1

Dlath
+

√
assρs

Ksel f
+

αsλsρs
f

K f
− ys

ρ
s

]
γ̇s

b
(15)

as j = as j
AT

(
1−

τs
e f f

τ0

)2

;
1
ys =

1
yAT

+
2πτs

e f f

µb
(16)

L’identification des paramètres de cette loi a été réalisée par G. Monnet et L. Vincent pour un acier
bainitique Euromaterial A de constitution proche de l’acier de cuve et ces paramètres utilisés dans cette
étude sont rapellés dans le tableau 2. La matrice d’interaction as j

AT est définie au moyen de deux pa-
ramètres, l’un (as j

AT )coli pour les systèmes colinéaires d’interaction forte et l’autre (as j
AT )6=coli pour les

systèmes non colinéaires d’interaction plus faible. Les principaux paramètres d’ajustement sont notés en
gras dans le tableau 2.

Tableau 2 – Paramètres utilisés pour la loi DD_CC

b (nm) H (s−1) ∆G0 (eV) τ0 (MPa) ρm (mm−2) ρini (mm−2) γ̇0 (s−1) n

0.248 1 ·1011 0.84 363 106 13 ·106 10−6 50

Dobs (nm) yAT (nm) τF (MPa) Dlath (mm) (as j
AT )coli (as j

AT )6=coli Ksel f (MPa) K f (MPa)

10 2 35 0.01 0.7 0.1 70 23

4 Etudes préliminaires basées sur les champs de déformation expérimen-
taux

Pour définir une déformation équivalente à partir d’une mesure de déformation dont seules les com-
posantes planes sont connues, nous choisissons de travailler avec un invariant du tenseur plan, soit

εeq =
(
ε2

xx + ε2
yy +2ε2

xy
) 1

2 . Le facteur de Schmid est souvent utilisé pour prédire le glissement sur un
système donné. En tout point utilisé pour le calcul du champ de déformation expérimental, le facteur
de Schmid a été calculé en considérant le chargement uniaxial σ = σ(ex⊗ex). Dans ce cas, pour un
système de glissement s d’orientation µs, le facteur de Schmid fs s’écrit :

fs = (ex⊗ex) : µs = (ns ·ex)(ms ·ex) (17)
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Fig. 3 – Déformation équivalente en fonction du facteur de Schmid pour une déformation macroscopique
de 6% (à gauche) et distribution de taille de grains sur la surface observée expérimentalement (à droite).

Pour chaque point de calcul du champ de déformation associé à une déformation mésoscopique de 6%,
la déformation εeq est tracée en fonction du facteur de Schmid maximal sups( fs) sur la figure 3. Aucune
corrélation n’apparait entre les deux quantités.

Le facteur de Schmid ne permettant pas d’expliquer seul la localisation des déformations, un calcul
d’homogénéisation utilisant la règle de localisation de Berveiller-Zaoui (BZ) [10] a ensuite été réalisé
pour la microstructure expérimentale (cf. figure 1b) de 651 grains dont la distribution de taille est donnée
figure 3. Pour ce calcul, la loi utilisée est celle de Méric-Cailletaud rappelée en partie 3.1. Sur la figure 4,

Fig. 4 – Distribution de déformations εxx obtenues expérimentalement et par calcul BZ (à gauche) et
diagramme de corrélation représentant les déformations des 50 grains de plus grande dimension (à droite)

les distributions de déformation longitudinale εxx obtenues car calcul d’homogénéisation et expérimen-
talement par CIN peuvent d’abord être comparées pour une même déformation mésoscopique 〈εxx〉 de
5%. L’écart type de la distribution de déformation calculée est beaucoup plus faible que celui de la dé-
formation expérimentale. Ce calcul n’est donc pas capable de restituer l’amplitude des hétérogénéités de
déformation sur cette microstructure. La distribution calculée serait certaineemnt plus réaliste avec une
méthode d’homogénéisation plus avancée. D’autre part, il est possible de comparer grain-à-grain la dé-
formation calculée et expérimentale. Cette comparaison est présentée pour les 50 grains de plus grande
surface dont la distribution est donnée 3b. En première approximation, la déformation expérimentale
considérée est alors celle mesurée au centre de gravité du grain, après que le caractère suffisament local
de la mesure ait été vérifié. Aucune corrélation n’apparait sur cette figure.

5 Calcul par éléments finis sur une microstructure expérimentale

5.1 Réalisation de calculs aux éléments finis à partir d’une microstructure caractérisée
expérimentalement

Pour réaliser le calcul en champ complet, le code de calcul par éléments finis Aster est utilisé dans
sa version parallélisée [25]. Pour améliorer la rapidité du calcul, la taille du modèle a été limitée à
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50×50µm2, ce qui correspond au pavé central de la microstructure présentée figure 1b subdivisée en 3x3
domaines. Nous noterons Ω ce domaine. A partir de données d’orientation locales issues de l’EBSD, un
maillage régulier comportant 104x120 éléments hexagonaux linéaires est crée. Chaque élément se voit
alors attribué une orientation issue de la cartographie EBSD. Cette stratégie présente l’inconvénient de
décrire des joints de grains par des segments brisés à angle droit. En revanche, cette stratégie est parfaite-
ment objective, simple à mettre en place et les gradients d’orientation intragranulaires sont naturellement
pris en compte. Le maillage est présenté sur la figure 5 et l’on peut constater que la discrétisation étant
fine par rapport à la taille moyenne de grains, la microstructure est représentée de façon fidèle et réaliste.
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Fig. 5 – cartographie du premier angle d’euler en radians de la microstructure modélisée (à gauche) :
le maillage est représenté par des arrêtes noires, les joints de grains représentés par des contours blancs
ont été superposés. Au centre : représentation sous forme vectorielle amplifiée des conditions aux limites
expérimentales appliquées au domaine Ω pour une déformation macroscopique de 6% (image 30). A
droite : évolution des fluctuations de déplacement ux(y)−〈ux〉∂Ωg

sur le bord gauche du domaine ∂Ωg en
fonction de l’indice d’image

Sur la figure 5 sont également représentées les conditions aux limites pour 〈εxx〉 = 6% appliquées
au bord du domaine ∂Ω. Le déplacement de chaque nœud de ∂Ω est interpolé à partir du champ obtenu
par CIN. Les fluctuations du déplacement au contour montrent l’accroissement des hétérogénéités de
déformation au cours du chargement, on peut constater la continuité de cette évolution au cours du
chargement.

5.2 Calculs et résultats

Le calcul avec la loi de comportement de Méric-Cailletaud a pu être réalisé jusqu’à une déformation
macroscopique de 2%. Le champ de déformation εxx issu du calcul est comparé avec celui obtenu expé-
rimentalement sur la figure 6, pour une même déformation macroscopique. Les valeurs maximales des
champs étant proches, ceux-ci ont été tracés avec la même barre d’échelle. On observe une corrélation sa-
tisfaisante entre la localisation de déformation prédite par le calcul est celle observée expérimentalement.
Le calcul avec la loi de comportement DD_CC a été réalisé jusqu’à une déformation macroscopique de

Fig. 6 – Comparaison entre déformation εxx mesurée par CIN (à gauche) et déformation εxx calculée avec
la loi de Méric-Cailletaud (à droite) pour une déformation macroscopique de 2%
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Fig. 7 – Comparaison entre déformation εxx mesurée par CIN (à gauche) et déformation εxx calculée avec
la loi DD_CC (à droite) pour une déformation macroscopique de 6%

6%. Le champ de déformation εxx issu du calcul est comparé avec celui obtenu expérimentalement sur la
figure 7, pour une même déformation macroscopique. La barre d’échelle de chaque calcul a été ajustée
indépendament car les déformations maximales obtenues avec calcul avec la loi DD_CC sont inférieures
à celles observées expérimentalement. Les hétérogénéités du champ de déformation obtenues avec la loi
DD_CC semblent moins marquées qu’avec la loi de Méric-Cailletaud.

En conclusion, les hétérogénéités de déformations calculées avec chacune des lois présentent une
bonne corrélation avec celles obtenues expérimentalement, ce qui motive la poursuite de ces travaux. Des
hétérogénéités du champ de déformation plus marquées sont observées avec la loi de Méric-Cailletaud
qu’avec la loi DD_CC. Ceci pourrait être dû au fait que le nombre de systèmes considérés n’est pas
identique pour ces deux lois, ou encore à des différences importantes sur la matrice d’interaction. Il est
intéressant de noter que le comportement mécanique macroscopique résultant de l’homogénéisation de
ces deux lois reste fidèle à la réponse du matériau, et que cette adéquation ne suffit pas à assurer la
pertinence d’une loi de comportement cristalline ainsi que de ses paramètres. Au contraire, l’écart entre
les champs calculés et obtenus expérimentalement, à l’échelle de la microstructure, peut s’avérer discri-
minants en ce qui concerne la modélisation de la plasticité cristalline. Étant donné le temps de calcul
nécessaire pour réaliser un calcul unitaire, la mise en place de stratégie d’identification de paramètres
par recalage éléments finis [26] semble peu réalisable pour des microstructures bainitiques ou martensi-
tiques. Cependant, les deux types de calculs présentés dans ce travail présentent des réponses différentes
et la poursuite de quelques calculs associés à des variations de paramètres bien choisies permettraient de
faire des avancées considérables sur la modélisation de la plasticité cristalline sur ce type de matériau.
Enfin, des essais in-situ réalisés à plus basse température permettraient de limiter le nombre de méca-
nismes actifs ce qui faciliterait la démarche de validation de lois de comportement dans un régime où
une susceptibilité à la rupture fragile existe.
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