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Apprendre sans réfléchir est vain.
Réfléchir sans apprendre est dangereux.
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Introduction

Contexte industriel et problématique

Un Réacteur a Eau Pressurisée (REP) (Figure 1.1) appartient a une filiere des réacteurs nucléaires
a eau légere dite de "deuxieme génération". En France, 58 REP de puissance sont en fonctionnement,
représentant environ 76% de la production d’électricité (données : RTE 2009).

#
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Figure 1.1 : Schéma de principe d’une tranche nucléaire de type REP (source : CEA).

Réacteur nucléaire
Pompe

2 CEAfYuvanoe

Les internes de cuve dans les REP, sont composés de deux sous-ensembles : les internes
inférieurs et les internes supérieurs. Les structures des internes inférieurs de cuve, appelées
couramment « internes de cuve », ont pour fonction de supporter latéralement les assemblages
combustibles, de maintenir I'alignement entre assemblages et barres de contrble, de canaliser le
fluide caloporteur primaire, et de protéger la cuve contre les rayonnements ionisant émis par le coeur.
Ces structures, avec une dimension totale de 3 métres de diameétre et de 4 metres de hauteur, sont
constituées de cloisons de forme polygonale, de 8 tranches de renforts, de I'enveloppe de cceur
cylindrique et des vis (900 a 1000 par tranche) (Figure 1.2). Ces composants sont assemblés par des
vis. Du fait de leur positionnement proche du cceur du réacteur, elles sont soumises a des forts
niveaux d’irradiation neutronique au cours du fonctionnement du réacteur, avec une température qui
peut varier entre 280°C et 380°C. En considérant une durée de fonctionnement nominale des REP de
40 ans, selon la distance d’'un composant de structure par rapport au cceur du réacteur, la dose
d’irradiation peut atteindre jusqu’a 100 dpa (déplacement par atome), soit un taux de dose de 10—
10'8dpa/s. Selon les données EDF, les conditions d’irradiation maximales et les températures des
composants positionnés a la deuxiéme tranche de renforts (R2) sont présentées dans le Tableau 1.1.
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Figure 1.2 : Coeur du réacteur et composants de structures internes inférieurs de cuve dans un REP.

Composant Température (°C) Dose max. (dpa)
Enveloppe de coeur =300 12
Renfort 300 -370 70
Vis 300 -370 73
Cloisons 300 -340 100

Tableau 1.1: Doses d’irradiation maximales et températures des composants positionnés a la
deuxiéme tranche de renforts, pour une durée nominale de fonctionnement de 40 ans (données EDF).

Dans l'industrie nucléaire, les aciers inoxydables austénitiques de la série 300 sont largement
utilisés comme matériaux de structures des internes de cuve, en raison de leurs bonnes propriétés
mécaniques (résistance mécanique, ductilité, ténacité, etc.) et de leur résistance a la corrosion. Dans
un environnement d’irradiation sous chargement, ces matériaux présentent une évolution de
microstructure qui induit une modification des propriétés mécaniques. Les défauts d’irradiation
(réseau de dislocations, boucles de Frank, et éventuellement précipités en seconde phase) induisent
un durcissement qui s’accompagne d’une diminution de la ductilité, d’une localisation de la
déformation plastique et d’une forte perte de la ténacité du matériau. La ségrégation chimique aux
joints de grains participe a la sensibilité a la corrosion sous contrainte assistée par irradiation (IASCC)
de ces matériaux. La germination et la croissance de cavités vides et de bulles de gaz (phénomene de
gonflement) modifient potentiellement la plasticité et les propriétés mécaniques pour un certain
niveau de dose.

La dégradation des matériaux inoxydables austénitiques due aux conditions d’irradiation séveres
limite potentiellement leur durée de fonctionnement opérationnelle. Selon le retour d’expérience
d’EDF, la premiére inspection ultrasonore réalisée sur le palier CPO a montré la fissuration de certaines
vis de liaison cloisons-renforts au niveau du congé de raccordement entre la téte et le f(it. Depuis les
années 90, les contrGles périodiques par ultrasons permettant de détecter la présence des vis
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fissurées ont été mis en place. D’aprés une analyse des conditions de fonctionnement, les vis
fissurées, par rupture intergranulaire, sont situées dans la zone la plus sollicitte mécaniquement,
accompagnée d’une forte fluence d’irradiation et d’une température assez élevée. Lors du
remplacement des vis, la géométrie du design des vis a été modifiée, afin de diminuer les contraintes
dans le congé de raccordement et de modifier les conditions locales de circulation de I'eau. L’expertise
des vis fissurées a été débutée afin d’identifier les mécanismes de I'lASCC, qui est liée a la présence de
certain niveau de fluence et de contraintes importantes. Actuellement, a notre connaissance, les vis
de liaison sont les seules structures d’Internes de REP qui montrent un mode d’endommagement par
fissuration.

Le gonflement induit par irradiation peut étre considéré comme un facteur éventuel et un
parametre technique limitant la durée de fonctionnement des réacteurs, d’une part a cause de la
modification des propriétés mécaniques et d’autre part du fait des modifications dimensionnelles
induites (gradient de gonflement entre différents composants) (Figure 1.3) [Dubuisson (2011)].
Compte tenu des forts niveaux de fluence auquel le gonflement macroscopique est associé, ce
phénoméne a été peu étudié expérimentalement en environnement REP. La plupart des études ont
été menées dans les réacteurs a neutrons rapides (RNR) ou les conditions de température, de flux et
de doses recues sont réputées plus propices au développement du gonflement. L'étude du
gonflement en conditions REP a été entreprise par le programme expérimental international
GONDOLE pour quantifier la présence de gonflement pour des forts niveaux de fluence pour
différentes nuances d’aciers inoxydables austénitiques. Cependant, peu de données de la littérature
ouverte sur le gonflement dans les aciers inoxydables austénitiques en environnement REP sont
disponibles.

Gonflement

Dose (dpa)

0 10 20 30 40 50 60

Figure 1.3 : Gonflement en fonction de la dose, pour un acier 316 hypertrempé irradié a 600°C, dans le
réacteur a neutrons rapides PHENIX [Dubuisson (2011)].

T T T

A ce jour, 'age moyen des réacteurs en cours de fonctionnement en France est de prés de 28 ans.
La connaissance fine du comportement des matériaux des structures industrielles est une des
composantes de la sureté et de lintégrité de ces structures et particulierement lors de leur
fonctionnement au-dela de la durée prévue lors de leur conception. La prolongation de la durée de
fonctionnement des centrales nucléaires actuelles et le développement de nouveaux réacteurs
rentrent dans cette problématique avec un effort accru de R&D pour mieux comprendre et modéliser
les mécanismes d’évolution des propriétés mécaniques et d’endommagement des matériaux soumis a
des niveaux de fluence importants.
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La compréhension et la modélisation du comportement mécanique des aciers austénitiques
inoxydables irradiés sont donc particulierement importantes dans la mise en ceuvre d’une approche
prédictive de la durée de fonctionnement des structures d’internes de Cuve. Le projet PERFORM 60
(FP7) [PERFORMG60 (2008)] conduit par EDF et d’autres grands acteurs internationaux (CEA, SCK-CEN,
CNRS, etc.) a été lancé en 2009 avec pour objectifs de fournir une modélisation multi-échelle de la
plasticité et de 'endommagement sous irradiation pour la cuve (acier ferritique) et les internes de
cuve. Pour la cuve, ce programme va poursuivre et améliorer les outils existants développés au sein du
projet PERFECT (FP6). Les outils numériques similaires pour les internes de cuve sont en cours de
développement, ils doivent permettre d’étudier deux des trois principaux mécanismes de dégradation
considérés dans ces structures : I'lASCC et le fluage par irradiation.

Objectif général

L'objectif de cette étude est de contribuer a la compréhension et a la prédiction de I'évolution
des propriétés mécaniques post-irradiation en présence de gonflement dans les aciers inoxydables
austénitiques — matériaux utilisés dans les internes de cuve des REP, soumis a des forts niveaux
d’irradiation neutronique. Une application potentielle des outils développés est I'évaluation de
I'intégrité de composants présentant du gonflement lors d’une sollicitation rapide (tremblement de
terre, tsunami, ou chute d’un composant lors de sa manutention). Pour ce faire, une modélisation a
I’échelle cristalline intégrant explicitement les données microstructurales et leurs évolutions avec
Iirradiation (présence de défauts d’irradiation, apparition de la localisation de la déformation) est
proposée, afin d’étudier ses conséquences au niveau macroscopique: la modification du
comportement mécanique.

Méthodologie

Dans le cadre de la these, la démarche développée est basée sur deux axes principaux. Il s’agit
premiérement de fournir les lois de comportement a I’échelle cristalline pour les aciers inoxydables
austénitiques a I'état non-irradié et a I'état irradié, en tenant compte des défauts d’irradiation (e.g.
boucles de dislocations de Frank, cavités, précipités). Ces lois cristallines serviront ensuite a réaliser les
simulations numériques sur un agrégat polycristallin contenant un nombre suffisant de grains. Ce
dernier, considéré comme un VER (Volume Elémentaire Représentatif), permet de simuler la réponse
macroscopique en fonction du niveau d’irradiation. Le deuxieme axe est le développement d’un
modele de plasticité et d’endommagement pour monocristal poreux (en présence de cavités). La
combinaison de la loi cristalline et du modeéle d’endommagement a I'échelle cristalline, permettra
d’étudier a I'échelle de I'agrégat polycristallin I'effet du gonflement sur les propriétés mécaniques
(e.g. plasticité et ténacité).

Dans un premier temps, le comportement mécanique des matériaux non-irradiés et irradiés sera
modélisé en utilisant la notion de la plasticité cristalline, dont les équations constitutives sont basées
sur les évolutions des densités de dislocations et des densités de défauts d’irradiation. Les lois de
comportement seront implémentées dans deux codes de calcul par éléments finis — ZéBuLoN (code
éléments finis développé par I'école des Mines de Paris) et Cast3M (code éléments finis développé par
le CEA). Les tests et les comparaisons entre les deux codes de calcul seront réalisés a I’échelle du
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monocristal et du polycristal. L'identification des parametres des lois de comportement pour les
matériaux non-irradié et irradié a différentes doses d’irradiation sera finalement effectuée.

Dans un deuxiéme temps, le développement d’un critére de plasticité pour le monocristal poreux
basé sur I'approche variationelle sera entrepris, afin de permettre 'homogénéisation des mono-
cristaux poreux pour réaliser les calculs de polycristaux présentant des cavités. Celui-ci sera
implémenté dans le code de calcul ZéBuLoN, afin d’évaluer I'effet du gonflement d( a l'irradiation sur
la modification des propriétés mécaniques, en particulier son influence sur la plasticité et la ténacité.
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1.1 Aciers inoxydables austénitiques a I’état non-irradié

Dans les internes de cuve des REP actuels, les aciers inoxydables austénitiques de la série AlISI 300
sont employés : 304L hypertrempé (304L Hyp) comme matériaux de structure, pour le cloisonnement
et les renforts, ainsi que 316/316L écroui (316/316L E) pour la visserie. L’acier 316L a trés bas carbone
a été largement utilisé par I'industrie nucléaire francaise. Il possede une trés bonne résistance a la
corrosion intergranulaire par rapport a sa nuance de base. Les dénominations, les spécifications
chimiques des aciers pour l'industrie nucléaire et les compositions chimiques des matériaux de
référence étudiés au sein du CEA [Pokor (2003), Garnier (2007), Renault et al. (2009) et Cissé (2012)]
sont données dans les Tableau 1.1 et Tableau 1.2.

N° Norme AISI Norme AFNOR Références indicatives
. Pokor (2003), Garnier (2007), Renault et al. (2009),
1 304L X2 CrNi19-10
Renault et al. (2010) et Renault et al. (2011)
2 304L X2 CrNi 18-8 Cissé (2012)
3 316 X5 CrNiMo 17-11-2 Pokor (2003); Garnier (2007)
4 316L X2CrNiMo17-12-2 AFNOR NFA 35573/574

Tableau 1.1 : Dénominations des aciers suivant la norme américaine AlSI et la norme francaise AFNOR.

Nuance S [ Si Mn Ni Cr N Mo Cu Co B
(30f‘L) <0.035 <0.03 <004 <1 <2 [9;10] [18.5:20] <0.08 - <1 <02 <15ppm
spéc.
(:9:‘5) 0.022  7ppm 0032 036 179 9.86 1861  0.061 - 0.25 0.064 9ppm
er.
304L 0.026 0023 042 150 825 18.3 ; 032 025 0.05 0.001
(REF. 2)
316 10.03;0.08] <0.03 <0.035 <1 <2 [10;14] [16;18] - [225:3] <1 <02 ;
(spéc.)
(R3,%63) 0.054  0.022 0027 068 1.12 1060 1660 0.023 225 024 012 9ppm
er.

Tableau 1.2 : Spécifications chimiques des aciers pour le nucléaire [RCC-M (1988)] et compositions
chimiques des matériaux étudiés au sein du CEA (% en masse), avec les références citées dans le
Tableau 1.1. Dans différentes nuances, le symbole « L » signifie la faible teneur en carbone.

Ces deux nuances de matériaux sont austénitisées a 1050°C pendant 30 minutes puis trempées a
I'eau. Le matériau 316 E est utilisé a I'état écroui d’environ 12%. L'acier 304L Hyp possede des grains
recristallisés d’un diamétre équivalent d’environ 40um, contient peu de dislocations (densité initiale
de 'ordre de grandeur de 10°m™) et une trés faible quantité de ferrite (=1.3%). L’acier 316 E est
presque purement austénitique et est utilisé a I'état écroui d’environ 12% résultant d’un écrouissage a
froid lors de I'étirage des barres meéres. Il contient moins de 0.07% de ferrite, une taille de grains
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d’environ 40um, mais avec la présence de grains maclés et d’'un réseau initial de dislocations tres
important (de lI'ordre de grandeur de 10™m™), sous forme de cellules de dislocations. Les
microstructures pour ces deux matériaux a température ambiante sont montrées sur la Figure 1.1.

@ (b)
Figure 1.1: Aspects microstructuraux en MET des aciers étudiés. (a) 304L Hyp ; (b) 316 E [Pokor
(2003)].

Les aciers inoxydables austénitiques présentent un comportement élasto-viscoplastique. La
Figure 1.2 représente les courbes de traction des aciers 304 Hyp et 316 Hyp dans une large gamme de
température entre -150°C et 450°C, réalisés a une vitesse de déformation de 107%™, A basse
température (-150°C, -100°C et -50°C sur la figure), une transformation martensitique intervient pour
I'acier 304. Pour une température supérieure a la température ambiante, on observe une diminution
de la limite d’élasticité et de I'allongement uniforme quand la température augmente. L’allongement
apres striction est relativement faible par rapport a l'allongement total. Entre 200°C et 400°C,
I'influence de la température sur les propriétés mécaniques devient moins importante.
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Figure 1.2 : Courbes de traction conventionnelles des aciers inoxydables austénitiques (a) 304 Hyp ; (b)
316 Hyp, obtenues pour des températures entre —150 et 450°C, pour une vitesse de déformation de
107s™%. [Byun et al. (2004)].
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Sur la Figure 1.2, avec une augmentation de la température et pour une vitesse de déformation
fixée 3 10°s, une forte augmentation du taux d’écrouissage pour les matériaux 304 Hyp et 316 Hyp
est observée entre 20°C et 200°C. Par contre, entre 200°C et 450°C, le taux d’écrouissage reste
guasiment constant. En outre, la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation est positive a
20°C alors qu’elle devient négative a 400°C, avec une présence d'instabilités plastiques (effet Portevin-
Le Chatelier) sur la courbe de traction (Figure 1.3). La sensibilité instantanée de la contrainte a la
vitesse de déformation est tres faible mais le vieillissement dynamique modifie fortement
I’écrouissage [Kashyap et al. (1988), Shi et Northwood (1995), Samuel et al. (2002) et Garnier (2007)].

800 80 | . :
| 2%
|
|
7 600 i toomoos = wpd |
g | )
! | : '
£ 40 I LR iy i St B b -
w ! | z ! ! !
5 | \ 5 | | |
: : | WARLLIY B
O 20 g fommm o S Emm— L I E— B e
| | | | |
| | I | |
0 ! | 0 | | | |
0 20 40 60 80 100 0 gl 4 60 80 100
Allongement (%) Allongement (%)
(a) (b)

Figure 1.3 : Courbes de traction conventionnelles a différentes vitesses de déformation pour la nuance
304, (a) a 20°C, (b) a 400°C [Garnier (2007)].

Selon les différentes études, le phénomene de vieillissement dynamique pour les aciers
austénitiques inoxydables a I’état non-irradié apparait pour des températures entre 200°C et 800°C,
dans une gamme de vitesse de déformation assez large (de 10™'s™ jusqu'a 107s™). Quelques études du
phénomeéne de PLC sur d'autres aciers inoxydables austénitiques sont reportées dans le Tableau 1.3.

Aciers AlSI de la série 300 Référence
304, 304L, 303 de Almeida et al. (1998)
310 Shi et Northwood (1995)
316L, 316NG Ehrnstén et al. (2005)
304, 316, 316LN Byun et al. (2004)
316L Kashyap et al. (1988)

Tableau 1.3 : Etudes du vieillissement dynamique sur différentes aciers inoxydables austénitiques.

1.2 Effets d’irradiation
1.2.1 Quelques notions : irradiation neutronique, réacteurs nucléaires

L'irradiation neutronique au sein des réacteurs nucléaires peut étre caractérisée par différents
parametres : le spectre d’énergie, le flux et la fluence.
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Le spectre d’énergie représente la répartition en énergie du nombre de neutrons par unité de
temps et de surface. Dans un REP, le spectre d’énergie peut étre trés large, jusqu’a environ 10-20MeV
(Figure 1.4). Dans ce spectre, on peut distinguer trois domaines énergétiques : un domaine thermique
avec I'énergie des neutrons E<1leV, un domaine rapide avec E>0.1MeV (voire 1MeV) et entre ces deux
domaines un domaine intermédiaire de ralentissement, dans lequel le spectre est dit mixte.
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Figure 1.4 : Spectre neutronique pour un REP typique [IAEA (1970)].

Le flux neutronique représente le nombre de neutrons d'un certain domaine énergétique regu
par le matériau, au travers une surface unitaire pendant une seconde. Il dépend de la position au sein
d'un réacteur. La fluence est I'intégrale du flux sur le temps. Pour caractériser le dégat d'un matériau
irradié considéré, on introduit ici la notion de dose d'irradiation en déplacement par atome (dpa), qui
compte le nombre de déplacements que subit chaque atome dans son réseau cristallin, donnée par le

produit de la section efficace de déplacement effectif moyennée sur le spectre d'énergie et de la
fluence.

Conventionnellement, on considére que seuls des neutrons rapides peuvent provoquer les
principaux défauts ponctuels au sein d'un matériau. Par conséquent, les parameétres sont relatifs aux

neutrons rapides qui possédent des énergies supérieures a 0.1MeV (on considere E>1MeV en France,
pour les neutrons rapides).

Un REP a un spectre mixte, avec un flux maximal de 1 10”dpa/s. Afin de réaliser des expériences
pour étudier I'évolution des propriétés mécaniques et de la microstructure des aciers inoxydables
austénitiques sous irradiation, un moyen direct est d’utiliser des composants remplacés au sein du
cceur du REP (e.g. des vis de liaison) ou des échantillons du programme de surveillance placés dans
des capsules d’irradiation situées a I’extérieur de I'enveloppe de cceur. Une autre facon de faire est de

10
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simuler un environnement d’irradiation par le bombardement a I'aide d'autres particules, ou de
réaliser des essais sur les échantillons irradiés en réacteurs expérimentaux, qui permettent de
comparer et d'analyser des résultats des essais selon différentes conditions d’irradiation. Les
conditions d’irradiation pour quelques réacteurs expérimentaux et pour les REP sont présentées dans
le Tableau 1.4. Grace a un fort flux neutronique et a un spectre trés énergétique, les Réacteurs a
Neutrons Rapides (RNR) peuvent fournir une anticipation des endommagements microstructuraux a la
fin de durée de fonctionnement des REP. Par contre, le réacteur OSIRIS qui est aussi un réacteur a
spectre mixte, permet de simuler qualitativement les conditions d’irradiation dans les REP, y compris
la production d’hélium et d’hydrogene par les transmutations du Nickel et du Bore. Les taux de
production d’Hélium par les réacteurs a spectre mixte (~15appm/dpa) sont beaucoup plus élevés que
ceux des RNR. Apres 40 ans de fonctionnement, la dose maximale recue par les composants des
internes de cuve est estimée a 100dpa.

Réacteur Type Temp. (°C) Flux (dpa/s)
EBR-II (USA) Neutrons rapides ~375 ~1.410°
BOR-60 (Russie) Neutrons rapides ~330 ~9.4 10"
PHENIX (France) Neutrons rapides ~385 ~110°
OSIRIS (France) Neutrons a spectre mixte ~330 ~2.910”
REP Neutrons a spectre mixte 280~380 ~0.810”

Tableau 1.4 : Conditions d’irradiation pour quelques réacteurs expérimentaux et pour les REP.

Pour les composants dans un réacteur, en comptant tout le spectre d’énergie des neutrons, un
dommage de 1dpa est équivalent a une fluence (E>1MeV) de 6.5 10°°n/cm? en REP et REB (Figure 1.5)
et a une fluence de 3.6 10°n/cm? en RNR [Lemaignan (2004)].

BWR-HWC & PWRIASCC BWR End :
PWRIASCC Service Failures of Life EB\:eR Lfe  pwR End
BWRIASCC i Lab Tests X - efiLife

Service & Lab PWR Life

Failures ‘ ;
| { I ‘ b l# ‘ + " Extension

107 10% 10% 107
Neutron Fluence, n/cm? (E>1 MeV)

Irradiation Dose, dpa
0.1 1 10 100

DL S 1 S

Significant Changes in Alloy Precipitation and Cavity
Microstructure, Microchemistry Formation at Higher
and Mechanical Properties Temperatures

Note: -~15dpaz 10" n/em’ E 2 1 MeV (for PWR and BWR neutron spectra)
~7dpa= 10" n/em® E 2 0.1 MeV (for PWR and BWR neutron spectra)

Figure 1.5 : Conversion fluence-dose en REP et REB [Bruemmer et al. (1999)].

1.2.2 Evolution des propriétés mécaniques due a l'irradiation

On ne s’intéresse ici qu'a I'effet d’irradiation sur les propriétés mécaniques des aciers inoxydables
austénitiques en comportement monotone, a une température entre 250°C et 400°C. En raison d’une
modification microstructurale sous irradiation (qui sera détaillée dans la section suivante), I'évolution
macroscopique des propriétés mécaniques des aciers inoxydables austénitiques irradiés peut se
traduire par:

11
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- un durcissement,
- une perte de ductilité,

- une localisation de la déformation plastique,

- une perte de ténacité.

D’une maniere générale, l'irradiation provoque un durcissement par une augmentation de la
limite d’élasticité, et une diminution de la ductilité des aciers austénitiques. Pour les faibles doses
jusqu’a une dizaine de dpa, et dans le domaine de température qui nous intéresse, le matériau montre
une forte augmentation de la limite d’élasticité s’"accompagnant d’une forte perte de ductilité. Au-dela
d’une dose critique, une saturation de ces effets peut étre observée (Figure 1.6 et Figure 1.7).
L’allongement uniforme devient trés faible apres la saturation, c'est-a-dire que la limite d’élasticité et
la contrainte ultime sont quasiment égales. Les matériaux irradiés présentent toujours, a moyennes
vitesses de déformation (~107s™), un comportement ductile, avec une phase d’adoucissement en
raison de la localisation de la déformation plastique. L’allongement total se stabilise a environ 10%. On
remarque que la saturation des propriétés mécaniques due a l'irradiation est légérement plus

rapidement atteinte pour les matériaux 304 que pour les matériaux 316 [Brager et al. (1984)].
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Figure 1.6 : (a) Evolution de la limite d’élasticité et de la limite a la rupture en fonction de la fluence
pour le matériau 304L irradié a 370°C dans EPR-Il [Holmes et Straalsund (1977)], (b) Evolution de la
limite d’élasticité en fonction de la fluence pour le matériau 316L irradié a différentes températures

[Garner et al. (1981)].
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L'effet de la vitesse de déformation sur la contrainte des aciers austénitiques irradiés est moins
remarquable qu’a I'état non-irradié. La Figure 1.8 représente les courbes de traction a 320°C pour 2
vitesses, d’un acier stabilisé au titane 08Kh18N10T, dont la composition chimique est proche de celle
de I'acier AISI 321, irradié dans un réacteur russe VVER 440. Bien que la sensibilité de la contrainte a la
vitesse de déformation soit trés faible au niveau de la limite d’élasticité et de la résistance mécanique,
la phase d’adoucissement est modifiée. On présente les données concernées dans le Tableau 1.5 sur
I'influence de la vitesse sur les propriétés mécaniques de I'acier 304L irradié a 8.1dpa et a 375°C dans
le réacteur expérimental EBRII a I'INL (USA). Les résultats confirment que dans une large gamme de
vitesse, le comportement mécanique du matériau est peu sensible a la vitesse de déformation.

08Kh18N10T austenitic stainless steel, baffle-former bolts
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Figure 1.8 : Courbes de traction conventionnelles, réalisées par les échantillons des vis renfort-cloison,
dans un réacteur VVER, essai en milieu simulé VVER a 320°C [Ernestova et al. (2010)].

é(s?) Reo.2 (MPa) Rm (MPa) A, (%)
1.10" 721 729 0.41
3.10" 710 716 0.34
1.10° 706 722 0.40

Tableau 1.5 : Effet de la vitesse de déformation sur les propriétés mécaniques de I'acier 304L irradié a
8.1dpa et a 375°C, et testé a 375°C dans le réacteur EBRII [Garnier (2007)].

La température d'irradiation est I'un des facteurs qui influence le plus les propriétés mécaniques
des aciers inoxydables austénitiques. On reporte sur la Figure 1.9(b) I’évolution de la limite d’élasticité
en fonction de la fluence pour I'acier 316L a différentes températures d’irradiation. Il est a noter que
la limite d’élasticité du matériau irradié évolue avec la température d’irradiation, ce qui peut étre
interprété par deux phénomenes physiques [Holmes et Straalsund (1977)] :

Tirr < 500°C : un durcissement di a la création des défauts de l'irradiation ;
Tirr > 500°C : un adoucissement induit par la restauration thermique de I'écrouissage ;
- Ty =500°C : une compétition de ces deux phénomenes physiques.

La Figure 1.9(a) montre l'effet de la température d’irradiation sur la limite d’élasticité de
différents aciers austénitiques irradiés entre 10 et 15dpa. Dans l'intervalle des températures entre
250°C et 400°C, la limite d’élasticité ne varie pas beaucoup. Le durcissement maximal est atteint au
voisinage de 300°C. Une faible influence de la température d’irradiation a 20°C et 277°C sur le

13
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durcissement calculé par Ag,, =g,5" — o)y ™" est aussi montré sur la Figure 1.9(b), pour les
aciers 304L et 316L.
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Figure 1.9 : (a) Effet de la température d’irradiation sur la limite d’élasticité des aciers austénitiques
irradiés [Odette et Lucas (1991)], (b) Variation du durcissement avec la dose pour les matériaux 304L
et 316L, a température ambiante et a 550K. Les températures d’irradiation et d’essai sont identiques
[Bailat et al. (2000)].

Les Figure 1.10 et Figure 1.11 représentent I’évolution des propriétés mécaniques en fonction de
la température d’essai, pour les aciers 316 et 304 irradiés a 466°C et 370°C. La limite d’élasticité
décroit avec I'augmentation de la température d’essai. L'allongement uniforme et I'allongement total
diminuent fortement quand la température d’essai est inférieure a celle d’irradiation. Pour une
température d’essai plus élevée, la diminution de I'allongement total devient faible.
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Figure 1.10 : Effet de la température d’essai sur la limite d’élasticité et I'allongement total d’un acier
316 irradié a 466°C [Hamilton et al. (1982)].

Sur les Figure 1.12 et Figure 1.13, on présente les courbes de traction des aciers inoxydables
austénitiques 304L Hyp, 316L Hyp et 316 E données dans les littératures [Averty et al. (1998), Averty et
al. (1999), Alamo et al. (2000), Brachet et al. (2001), Pokor (2003), Pokor et al. (2004a) et Pokor et al.
(2004b)]. Les matériaux étudiés sont irradiés dans les réacteurs OSIRIS et BOR-60, a 330°C. Ces
résultats montrent un trés bon accord avec I'évolution des propriétés mécaniques présentée dans
cette section.
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Figure 1.11 : Effet de la température d’essai sur la limite d’élasticité et I'allongement uniforme d’un
acier 304 irradié a 370°C [Fish et Hunter (1976)].
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Figure 1.12 : Courbes de traction : (a) d’un acier 304L Hyp, irradiés a différentes doses dans OSIRIS a
330°C et testés a 330°C, avec le module d’Young non corrigé [Pokor (2003) et Pokor et al. (2004a)], (b)
d’un acier 316L Hyp, irradiés a différentes doses [de Vries (1990)].
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Figure 1.13 : Courbes de traction : (a) d’'un acier 316 E, irradiés a différentes doses dans dans OSIRIS a
330°C et testés a 330°C, avec le module d’Young non corrigé [Pokor (2003)], (b) d’un acier 316 E,
irradiés a différentes doses dans BOR-60 a 330°C et testés a 330°C [Pokor et al. (2004b)].

La forte diminution de la ductilité due a I'irradiation a une implication significative sur la perte de

ténacité dans les aciers austénitiques [Lucas et al. (1996)]. Cependant, cette derniere est trés peu
étudiée, spécialement dans les conditions d’irradiation des REP. Quelques données sur la variation de
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la valeur critique de I'énergie a la rupture Jq (ou Ji¢) des aciers 304, 304L et 316 avec la fluence sont
présentées sur la Figure 1.14. On note ici que Ji. peut étre directement liée a la ténacité Ky, par la
formule : J. = K,Zc(l—Zv)/E, avec E le module de Young et v le coefficient de Poisson. On observe

une forte perte de la ténacité des aciers austénitiques quand la fluence augmente. Jo (ou Ji)
présentent une dépendance similaire avec la fluence. Comme le montre le Tableau 1.6, la ténacité K.
des aciers de type 316 a des doses de 4dpa et 10dpa ne change pas beaucoup. Un régime stationnaire
est probablement atteint. L'effet de la température sur la ténacité a la rupture est présenté sur le
Figure 1.15. Pour une température supérieure a environ 100°C, la ténacité a la rupture Jq de I'acier
316 irradié a 3dpa décroit quand la température augmente.
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Figure 1.14: Effet de la fluence sur la ténacité a la rupture des aciers 304, 304L et 316, selon
différentes orientations des éprouvettes CT. Les échantillons testés dans la littérature présentée sont
irradiés dans un BWR, et testés a 288°C. Les conditions d’irradiation et d’essai des données issues
d’autres littératures ne sont pas étre précisées [Torimaru et al. (2010)].
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Figure 1.15: Effet de la température sur la 3|, (2009)].
ténacité des aciers 316 et JPCA, non-

irradiés et irradiés a 3dpa dans le réacteur

HFR [Jitsukawa et al. (1999)].

1.2.3 Evolution microstructurale lors de l'irradiation

Comme pour la section précédente, on ne s’intéresse ici qu'a la microstructure induite par
I'irradiation, dans les aciers inoxydables austénitiques, a une température entre 250 et 400°C.
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Lors de l'irradiation neutronique dans les réacteurs, la fission nucléaire produit des interactions
entre les neutrons incidents et les atomes du métal irradié, conduisant a une formation de défauts
ponctuels dans le réseau cristallin. Si le neutron est assez énergétique (>40eV pour les aciers
inoxydables), il peut se produire un déplacement d'atome, ce qui permet de créer simultanément une
paire de défauts ponctuels de Frenkel : une lacune et un auto-interstitiel. Si cet atome primaire du
matériau (en anglais, PKA : primary knock-on atom) posséde assez d'énergie pour réaliser des
collisions avec d'autres atomes dans le réseau cristallin, on parle d'une cascade de déplacements, ce
qui entraine un certain nombre de lacunes et d’interstitiels. Pour les aciers inoxydables austénitiques
utilisés comme matériaux des internes de cuve, la dose maximale regue jusqu'a la fin de sa durée de
fonctionnement nominale peut atteindre 100dpa, c'est-a-dire que chaque atome dans le matériau se
déplace en moyenne 100 fois.

Dans la gamme de températures moyennes (0.2 Tsion<T<0.5T1usion), les défauts ponctuels peuvent
évoluer par la migration de ces défauts. Influencés par la température, la densité des puits (cavités,
dislocations, boucles de dislocations, joints de grains, surfaces libres ou précipités) et le flux, ils vont
pouvoir produire une recombinaison, une annihilation sur les puits, ou une agglomération pour former
des défauts plans ou volumiques. Les principales évolutions microstructurales induites par l'irradiation
en moyenne température sont présentées ci-dessous :

- I’évolution du réseau initial de dislocations

- la formation d’une nouvelle microstructure de dislocations
- la formation des bulles de gaz ou/et des cavités

- la ségrégation sur les puits

- la précipitation de seconde phase

- la formation de bandes claires

1.2.3.1 Evolution du réseau initial de dislocations

L'étude de la microstructure sur l'acier de type 316 E irradié montre que le réseau initial de
dislocations associé a I'écrouissage tend a disparaitre lorsque la dose d’irradiation augmente [Azam et
al. (1973), Maziasz (1992), Boulanger et al. (1996), Pokor et al. (2004c) et Edwards et al. (2009)]. La
microstructure initiale du matériau est constituée de macles et de dislocations organisées en cellules,
selon le taux d’écrouissage [Boulanger, 1996; Garnier, 2007]. Les dislocations sont considérées comme
les puits préférentiels pour les interstitiels a moyenne température, car elles interagissent plus
fortement avec le champ de déformations d'un interstitiel qu'avec celui d'une lacune. Ceci provoque
leur montée suivie par leur annihilation entre elles ou aux joints de grains. Cependant, le réseau initial
de dislocations dans un matériau semble étre moins important comme puits préférentiel pour les
interstitiels que les dislocations formées au cours de l'irradiation. La restauration du réseau initial de
dislocations due a I'écrouissage dépend aussi de la température. Pour une température relativement
plus élevée (>500°C), la restauration complete du réseau de dislocations d’écrouissage semble plus
rapide. A 375°C, les dislocations d’écrouissage ont completement disparu pour une dose de 10dpa,
mais les macles initiales sont toujours présentes [Pokor et al. (2004c)]. Des résultats similaires sont
aussi observés dans la littérature [Boulanger et al. (1996)], a une température plus élevée (600°C).
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A notre connaissance, les seules données de la littérature ouverte concernant des densités du
réseau initial de dislocations des aciers inoxydables austénitiques en fonction de la fluence et de la
dose sont illustrées respectivement dans la Figure 1.16(a) et (b). Ces données sont obtenues pour les
matériaux irradiés en RNR, a haute (500°C) et moyenne (320°C) températures. A I'état non-irradié, les
densités du réseau initial de dislocations sont de 4 10”m™ et 7 10"°m™ pour I'état hypertrempé et
écroui sur la Figure 1.16(a) [Garner and Wolfer (1982)], et de 10"°m? et 10"m™ pour I'état
hypertrempé et écroui sur la Figure 1.16(b). Sur ces deux figures, les densités du réseau de
dislocations évoluent avec l'irradiation et puis saturent. Cependant, les évolutions des densités de
dislocations pour l'acier hypertrempé présentent une tendance inverse. A haute température, la
densité du réseau initial de dislocations pour I'état hypertrempé augmente pour raison du
défautement de boucles de Frank (détaillé dans la prochaine section) de taille trés grande (>50nm) en
boucles parfaites et de l'incorporation de ces boucles parfaites dans le réseau de dislocations. Par
contre, a moyenne température, la taille de boucles de Frank (autour de 10nm) est insuffisante pour
réaliser le défautement de boucles, le réseau de dislocations tend donc a disparaitre lorsque la dose
d’irradiation augmente. Pour I'état écroui, peu importe la température d’irradiation, la densité de
dislocations diminue par recuit. La densité du réseau de dislocations a la saturation qui est
indépendante de I'état initial du matériau, est atteinte a quelques dizaines de dpa.

Dans un environnement REP, la température d’irradiation est au voisinage de 330°C. La densité et
la taille de boucles de Frank observées en REP sont trés comparables avec celles observées en BOR-60.
On considére donc que la Figure 1.16(b) peut mieux représenter I'évolution du réseau initial de
dislocations.

SA 304

. 1E+14 p dislocations (m™)

musmes CW 316

1.E+12-\ snnmnn CW316Ti

LE+10

solution annealed

1.LE+08

Dislocation density (cm™2)

dose (dpa)

S T e R —
Neutron fluence (1022 n/cm?, E > 0.1 MeV) 0 10 20 30 40 50
(a) (b)
Figure 1.16 : Densités initiales de dislocations en fonction de la fluence d’irradiation (ou de la dose),
pour (a) les aciers 316 hypertrempé et écroui, irradiés dans EBR-II (RNR) a 500°C [Garner (1994)], (b)
I'acier 304L Hyp, 316 E et 316Ti E, irradié dans BOR-60 (RNR) a 320°C (ou dans OSIRIS (REP) a 330°C)
[Pokor et al. (2004c)].

1.2.3.2 Formation d’une nouvelle microstructure de dislocations

Les défauts principalement formés au cours de l'irradiation dans différents matériaux de structure
cubique a faces centrées (CFC) ont été étudiés (Tableau 1.7), soit par moyen expérimental en
Microscopie Electronique en Transmission (MET), soit par moyen numérique en Dynamique
Moléculaire (DM).
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Matériau Défaut d’irradiation Références
. [Foster et al. (1995)]
Aciers inoxydables . .
Boucles de Frank de type interstitiel [Boulanger et al. (1996)]

austénitiques/palladium
ques/p [Victoria et al. (2000)]

Aluminium hypertrempé Boucles de Frank de type lacunaire [Strudel et Washburn (1964)]
[Zinkle et Matsukawa (2004)]
Tétraédres de fautes d’empilement [Osetsky et al. (2006)]
[Victoria et al. (2000)]
Tableau 1.7 : Quelques études sur différents défauts formés au cours de l'irradiation dans divers
matériaux de structure CFC.

Cuivre hypertrempé/or
hypertrempé

Dans les aciers inoxydables austénitiques irradiés de structure CFC, dans une gamme de
température entre 280°C et 380°C, on observe souvent simultanément plusieurs types de
microstructures de dislocations : les dislocations parfaites, les "black dots" et les boucles de Frank. A
partir d'observations au MET, bien que I'énergie de faute d’empilement dans les matériaux CFC soit
relativement faible, on montre que la proportion de tétraedres de faute d’empilement de taille
nanométrique observés (en anglais, SFT : Stacking Fault Tetrahedra) est inférieure a 1% de la densité
totale d'amas présents dans un acier 304L [Zinkle et Sindelar (1988) et Victoria et al. (2000)]. Une
explication pour cette faible proportion de SFT est synthétisée par [Pokor (2003)] a partir de plusieurs
publications : les amas lacunaires conduisent a la formation de cavités ou/et de bulles de gaz dans les
aciers inoxydables austénitiques.

Les dislocations parfaites ont été observées en MET dans les aciers 304L Hyp a I’état irradié, sous
forme de nombreux segments de lignes de dislocation [Renault et al. (2010) et Renault et al. (2011)]
(Figure 1.17). La distribution spatiale de ces segments de dislocations qui se situent souvent a
proximité des boucles de Frank est homogéne. Selon Renault, sous irradiation, ces dislocations
parfaites observées correspondent a celles formées lors de I'accumulation des défauts induits par
irradiation plutot qu’a la rémanence des dislocations issues de I’écrouissage. En plus, la microstructure
de dislocations parfaites passe de son réseau initial pour les aciers hypertrempés ou écrouis a une
microstructure contenant des segments de lignes de dislocation formée au cours d’irradiation.

Figure 1.17 : Observations de dislocations parfaites en MET, (a) indiquées par les fleches blanches,
dans un acier 304 E irradié a 21.6dpa a 320°C, dans le réacteur BOR-60 (RNR) [Renault et al. (2010)] ;
(b) indiquées par les fleches noires, dans un acier 304L Hyp irradié a 36dpa a 390°C, dans le réacteur
PHENIX (RNR) [Renault et al. (2011)].

Les "black dots" sont des amas de défauts ponctuels de faibles dimensions, souvent inférieurs a
2nm. A cause de ces petites tailles, ces objets apparaissent comme des points noirs non résolus en
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MET. Leur nature est encore incertaine. Selon [Zinkle et al. (1993)], les " black dots" sont des petits
amas lacunaires. lls se forment dés une trés faible dose. Pour une température inférieure a 350-400°C,
leur densité atteint assez rapidement une saturation (de I'ordre de grandeur de 10”’m™), pour moins
de 1dpa. Cependant, lorsque la température est plus élevée (>400°C), les " black dots" présentent une
instabilité, ce qui donc conduit a une diminution de leur densité [Maziasz (1993)].

Les boucles de Frank sont des boucles de dislocations fautées qui contiennent une faute
d’empilement. Elles sont de nature interstitielle dans les aciers inoxydables austénitiques, situées dans
les plans cristallographiques {111} et de vecteur de Burgers b=a/3<111>, sous la forme de boucles
ellipsoidales planes ou polygonales planes. Les boucles de Frank fautées sont sessiles ("immobiles" sur
leur cylindre de glissement). En fonction de la dose et de la température, ces boucles fautées peuvent
croitre. Aprés avoir atteint un diametre critique (~50nm d’aprés [Boulanger et al. (1996)]), elles
deviennent instables, ce qui provoque leur défautement, et se forment finalement en une partie du
réseau de dislocations générales qui sont glissiles (capables de glisser lors d'un glissement pur) [Zinkle
et al. (1993)].

La Figure 1.18 représente le domaine d’existence des " black dots", des boucles de Frank (Frank
loops) et le réseau de dislocations pour différentes températures et doses, de I'acier 316 Hyp selon
diverses études [Maziasz et Mc Hargue (1987)].
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Figure 1.18 : Domaines d’existence de différents défauts d’irradiation, pour I'acier 316 Hyp, a partir
d’une compilation des données obtenues en RNR [Maziasz et Mc Hargue (1987)].

La densité et la taille des boucles de Frank évoluent avec la température d’irradiation et la dose.
Sur les Figure 1.19 et Figure 1.20, on observe que ces boucles se forment a faible dose (<1dpa). Leur
densité et leur taille augmentent avec la dose, et une tendance a la saturation est observée pour une
dose au voisinage de 5-10dpa pour les températures d’irradiation entre 385°C et 395°C. Pour les
températures supérieures a 500°C, la taille des boucles de Frank diminue aprés avoir atteint une
valeur maximale autour de 5dpa. Ce fait est probablement di au défautement des boucles de Frank
de grandes dimensions. Par ailleurs, la densité des boucles de Frank augmente avec la température
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jusqu’a environ 350°C, et ensuite diminue avec I'augmentation de la température d’irradiation, pour
former le réseau de dislocations. Ce dernier devient le défaut d’irradiation prépondérant a partir
d’une température d'irradiation d’environ 500°C.

Il est a remarquer que I'état métallurgique initial des matériaux (hypertrempé ou écroui)
influence trés peu la densité de boucles de Frank a partir d'une température d'irradiation de 300°C. A
basse température (<250°C), la densité de boucles de Frank dans le matériau écroui est bien inférieure
a celle dans le matériau hypertrempé (Figure 1.19(b)). Il semble que le réseau initial de dislocations d{
a I'écrouissage empéche la formation de boucles de Frank a basse température. De plus, la densité de
boucles de Frank dans les aciers 304 Hyp et 316 Hyp irradiés a 280°C est quasiment identique, tandis
gue la taille moyenne de boucles de Frank dans I’acier 316 Hyp est un peu plus grande que celle dans
I'acier 304 Hyp [Bruemmer et al. (1999)].
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Figure 1.19 : Evolution de la taille et de la densité des boucles de Frank pour des aciers 316, (a) leur
taille en fonction de la fluence, pour différentes températures, a I'état hypertrempé [Maziasz (1993)],
(b) leur densité en fonction de la température d’irradiation, pour les aciers 316 hypertrempés et
écrouis [Zinkle et al. (1993)].
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Figure 1.20 : Evolutions de la taille et de la densité de boucles de Frank des aciers 304 et 316 irradiés
dans un réacteur a eau légere (REL), a basse température (280°C) [Bruemmer et al. (1999)].
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Les " black dots" et les boucles de Frank se distribuent de maniere homogene dans les grains
(Figure 1.21). Selon la littérature [Renault et al. (2010)], la densité et la taille de boucles de Frank
observées sur différents plans de glissement de type {111} sont trés similaires. Cependant, une zone
dénuée de défauts d’irradiation a proximité des joints de grains a faibles doses a été observée
[Bruemmer (1997), Simonen et al. (1999), Edwards et al. (2003a) et Pokor (2003)], provenant de la
capture des défauts d’irradiation dans le joint de grains. Cette zone dans I'acier 304 est moins large
que celle dans I'acier 316 pour une dose donnée (Figure 1.22). Lorsque la dose augmente, cette zone
tend a disparaitre. Et a 5-10dpa, on ne la voit plus (Figure 1.23).

(a)

Figure 1.21: (a) Boucles de Frank, (b) "black dots" dans un acier 304 Hyp irradié a 0.8dpa, a 330°C
[Pokor et al. (2004c)].

(b)

Figure 1.22: Zones de dénuée de défauts d’irradiation dans les aciers inoxydables austénitiques,
irradiés dans un REL, a 275°C (a) acier 316, irradié a 3.7dpa, (b) acier 304, irradié a 1.6dpa [Edwards et
al. (2003a)].

On reporte dans le Tableau 1.8 une compilation des données sur la densité et la taille des "black
dots" et des boucles de Frank dans les aciers 304 et 316, selon diverses références de la littérature.
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Figure 1.23 : Largeur de la zone dénudée de défauts d’irradiation en fonction de la dose, pour les

aciers 304 et 316 [Simonen et al. (1999)].

L. . . L. Black dots Frank loops
Matériau Conditions d’irradiation —— - ———— -
Densité (m™) | Taille (hm) Densité (m™) Taille (nm)
1316 ORR, 7.4dpa, 330°C 1.110% 1.2 5.5 10° 8.0
316° HFIR, 0.79dpa, 65-100°C 3.010” 1.8 1.0 10” 3.5
OSIRIS, 0.8-2-3.4dpa, 330°C 4.1-2.6-/10” | 4.6-3.5-/ | 4.5-7.4-6.310” | 4.7-5.9-7.4
304 Hyp® | BOR-60, 20-40dpa, 320°C - - 6.3-7.7 10 7.3-7.0
EBR-II, 8-10dpa, 375°C - - 3.0-3.310% 11.5-12.4
OSIRIS, 0.8-2-3.4dpa, 330°C /-9.2-/ 10% /-8.7-/ 2.8-2.9-3.110” | 9.3-7.7-10
316 E2 BOR-60, 10-20-40dpa, 320°C - - 6.0-4.4-6.2 10 | 7.5-7.4-7.3
EBR-II, 8-10dpa, 375°C - - 3.2-3.210% 12.1-12.2
a16g | PWR 33dpa, 290°C - - 1.5 107 8.5
PWR, 70dpa, 315°C - - 7.6 10” 10
PWR, 7.5dpa, 333°C - - 1.2 107 12.5
316 E° PWR, 12.2dpa, 343°C - - 8.5 10” 9.5
PWR, 19.5dpa, 320°C - - 9.210” 6.9
304 Hyp® | PWR, 35dpa, 310°C - - 1.5 10% 10
304E" | PWR, 21.6dpa, 300°C - - 2.4 10% 9.8
304L7 - - 1.75 10% 9.0
- BOR-60, 86dpa, 320°C -
316 - - 1.74 10 8.5
304L° - - 3.010% 7.3
- BWR, 7.5dpa, 277°C -
316L - - 1.7 10 5.9
o | PHENIX, 11dpa, 380°C - - 2.7 10% 14.8
304L Hyp - 73
PHENIX, 36dpa, 390°C - - 2.810 14
10 | BOR-60, 60-86-95-120dpa, 5.1-7-5.3-6.3
304LHyp™ | e - - 107 8.7-9-8.8-8.3
316 E° | BOR-60, 60-86-95dpa, 330°C - - 7.4-7.0-5.6 10°° 7-8.5-9.3

Tableau 1.8 : Densités et tailles de black dots et de boucles de Frank, dans les aciers inoxydables
austénitiques de type 304 et 316, sous différentes conditions d’irradiation neutronique [Hashimoto et
al. (2000)]* [Hashimoto et al. (2006)]* [Pokor (2003)]? [Pokor et al. (2004b)]® [Edwards et al. (2009)]*
[Edwards et al. (2003b)]? [Goltrant et al. (1998)]° [Renault et al. (2010)]’ [Bailat et al. (2000)]® [Renault
et al. (2011)]° [Renault et al. (2009)]*°, ORR: Oak Ridge Research Reactor (RNR), HFIR : High Flux
Isotope Reactor (RNR).

23



CHAPITRE 1 : Recherche bibliographique

La densité et la taille des boucles de Frank sur différents plans de glissement dans un méme grain
d'un acier 304 E irradié a 21.6 dpa dans un REP sont montrées dans le Tableau 1.9. Leur distribution
est similaire (Figure 1.24).

Plans de glissement (111) (-111) (1-11) (11-1) {111}
Densité (10”m™) 2.41 2.19 - 2.59 2.38
Taille (nm) 6.59 6.36 - 7.70 9.80

Tableau 1.9 : Densité et tailles de boucles de Frank observées sur différents plans de glissement dans
le méme grain d'un acier 304 E [Renault et al. (2010)].
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Figure 1.24 : Distribution de la densité de boucles de Frank en fonction de leur taille pour différents
plans de glissement dans le méme grain d'un acier 304 E [Renault et al. (2010)].

1.2.3.3 Formation de bulles de gaz et de cavités

On s’intéresse ici a la formation et a I’évolution des cavités vides et des bulles de gaz, dans les
aciers inoxydables austénitiques utilisés comme matériaux des internes de cuve dans les REP. L'effet
de ces bulles et cavités sur les propriétés mécaniques est un des objectifs de cette étude. Ces deux
types de défauts volumiques dus a l'irradiation peuvent conduire a un phénomeéne de gonflement
macroscopique des composants de structure, aprés une irradiation neutronique a forte dose. Le
gradient de gonflement provoque une possibilité de distorsion dans ces composants [Dubuisson
(2011)], ce qui fait un lien avec les phénomeénes de I'lASCC et du fluage par irradiation.

Outre de la composition chimique elle-méme, la formation des cavités et des bulles de gaz dépend
fortement de la température, et aussi du type de réacteur (fluence, spectre, etc.). Dans un réacteur
REP, les neutrons épithermiques (neutrons situés dans la gamme d'énergie de 10eV a 20keV environ
et ayant une vitesse supérieure a celle des neutrons thermiques) et thermiques conduisent a la
production des gaz d’hydrogéne et d’hélium. L'origine principale de la production d’hélium dans les

aciers inoxydables austénitiques est par une chaine de transmutations du Nickel : Ni + n—°°Ni + v,
et puis *°Ni+ n—>56Fe+§He (~15appm®/dpa), et aussi par une réaction de transmutation du

Bore (un élément d’ajout tres mineur dans le matériau) : B + n—>7Li+§‘He (au maximum 20appm

au total). Ainsi, dans les REP, l'irradiation produit beaucoup plus de gaz que dans les RNR, dont le

1 . e
appm : atomic parts per million
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spectre est représenté par les neutrons a haute énergie (neutrons rapides). Sur la Figure 1.25, on
présente le domaine d’existence de cavités vides et de bulles de gaz en fonction de la fluence et de la
température, pour les aciers inoxydables austénitiques, selon les données présentées dans la
littérature. Cependant, compte tenu de l'effet de spectre, ces résultats ne sont pas forcément
transposables au REP.
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Figure 1.25 : Domaine d’existence de cavités vides et de bulles de gaz, en fonction de la fluence et de
la température, pour les aciers inoxydables austénitiques [Maziasz et Mc Hargue (1987), Maziasz
(1993) et Zinkle et al. (1993)].

A une température relativement basse (<280°C), aucune cavité vide ni aucune bulle de gaz ne
sont observées (ou mentionnées) dans les références étudiées ici [Edwards et al. (2003a)]. En fait, a
basse température, la mobilité des lacunes et des interstitiels est relativement faible. Un équilibre
dynamique entre les défauts interstitiels et les défauts lacunaires est construit. Les défauts interstitiels
sont des boucles de dislocations, et les défauts lacunaires sont des "black dots" [Zinkle et al (1993)].
Ces "black dots" restent stables pour une température inférieure a environ 300°C. Ce phénoméne
permet d’empécher la germination des bulles de gaz.

A partir d’'une température proche de 300°C, I'instabilité des "black dots" s’amorce, tandis que les
boucles de Frank restent stables jusqu’a une température d’environ 500°C. Dans cette gamme de
température, le réseau initial de dislocations et les boucles de Frank présentent un biais d’absorption
des défauts ponctuels de type interstitiel. En plus, la diffusion des lacunes devient plus facile, ce qui
augmente la possibilité de rencontrer d’autres lacunes et des atomes d’hélium. Les atomes d’hélium
jouent un rdéle important comme catalyseur pour le regroupement de lacunes qui migrent par
diffusion dans le matériau, ce qui est considéré comme une source de germination des cavités. La
formation de cavités vides est en général favorisée par la présence d'hélium. En général, le
phénomeéne de gonflement dépend des parametres d’irradiation, tels que la température, le flux de
neutrons et la quantité de gaz crée au cours de l'irradiation [Dubuisson (2011)].

25



CHAPITRE 1 : Recherche bibliographique

La majorité de I’hélium produit par transmutation reste dans la matrice et une faible quantité est
stockée dans les bulles de gaz [Odette et Lucas (1989) et Johnston et al. (2001)]. A ce jour, la
concentration d’hélium peut déja étre relativement précisément mesurée et prédite grace a la
maitrise de la connaissance du spectre neutronique, de I'histoire d’irradiation, et de la composition
chimique de I'acier [Garner et al. (2001)]. En plus, au cours de l'irradiation, d’autres gaz sont aussi
créés (hydrogene) [Maziasz (1993)]. La source d'hydrogéne est principalement par la transmutation (n,
p), mais aussi par un environnement d’irradiation combinée a la présence d'eau (milieu primaire pour
les REP). Une fois qu’un certain volume de bulles de gaz est atteint, I'hydrogene produit par ces
sources peut ensuite étre stocké. Dans les aciers inoxydables austénitiques, la teneur maximale
d’hydrogéne en conditions de REP est environ 400-600appm [Garner et Greenwood (2003) et Garner
et al. (2006)], qui respecte la loi de Sieverts [Erwin et Kerr (1982)]. Cependant, une grande quantité
d’hydrogéne au-dela de cette quantité estimée peut étre mesurée sous différentes conditions
d’irradiation [Edwards et al. (2003b), Fujimoto et al. (2005) et Garner et al. (2006)]. Dans ces cas-la,
I'nydrogeéne est plus susceptible d’étre stocké a l'intérieur de bulles de gaz, que sur la surface de
cavités ou dans le réseau cristallin. Plus mobile que I'hélium, la mesure de la quantité d’hydrogene est
tres sensible a la température d’irradiation, au taux de dose, et aussi a la microstructure due a
Iirradiation [Jacobs (1987) et Garner et al. (2001)].

Un moyen pour distinguer les cavités vides et les bulles de gaz est d’observer au MET la forme de
cavités. En raison de la pression interne qui peut atteindre jusqu’a 10 000atm, les bulles de gaz sont
"purement" sphériques. Par contre, les cavités vides sont légérement facettées (Figure 1.26 et Figure
1.27), notamment suivant les plans de glissement de type {111}. En position intragranulaire, les cavités
observées présentent préférentiellement une distribution uniforme, et se trouvent éventuellement a
I'interface de certains précipités [Maziasz et Mc Hargue (1987)]. Si la diffusion des gaz est suffisante,
on peut trouver les bulles de gaz aux joints de grains, ou sur les dislocations, avec une densité plus
élevée que celles dans le réseau cristallin (Figure 1.28). La formation de nano-cavités au bord des
joints de grains provoque une sensibilité a la rupture intergranulaire et a la corrosion sous contrainte
intergranulaire (IGSCC) (Figure 1.28(b) et Figure 1.29) [Bruemmer et al. (1999)]. On remarque ici que
le matériau observé sur les Figure 1.26(a) et Figure 1.28 est issu des tubes d’instrumentation (tubes
RIC) et celui sur la Figure 1.26(b) est issu d’une vis, situées au cceur du réacteur Tihange 1, ou le flux
est assez important.

S, Thimble Tube
33 dpa,2902C"

(b)

Figure 1.26 : Observations en MET des cavités formées dans I'acier 316 E, tube d’instrumentation
irradié en REP, (a) nano-bulles de gaz, a 33dpa, 290°C [Edwards et al. (2009)]; (b) cavités vides, a
7.5dpa, 330°C [Edwards et al. (2003b)].
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Figure 1.27 : Observations en MET des cavités formées dans |’acier 304L Hyp, irradié a 36dpa a 390°C
dans le réacteur PHENIX, [Renault et al. (2011)].

_CW 316SS, Thimt
70fdpa,3

ECW.:316SS, Thimble Tube
70/ dpa; 315%€

(a) (b)
Figure 1.28 : Observations en MET des cavités formées dans I'acier 316 E, tube d’instrumentation
irradié en REP, a 70dpa, pour une température de 315°C, (a) cavités en position intragranulaire; (b)
"bubble-like" cavités aux joints de grains [Edwards et al. (2009)].

La taille moyenne des bulles de gaz est assez faible, souvent inférieure a 3nm. Elles peuvent
croitre soit par regroupement de lacunes et d’atomes de gaz, soit par coalescence entre elles. En
général, la formation de cavités vides est favorisée par la présence d'hélium. Les bulles de gaz
ultrafines germées empéchent la formation des cavités vides a une température relativement basse
(~300°C). Apres la germination des bulles de gaz, pour une température plus élevée, elles croissent
jusqu'a un diametre critique. Au-dela de ce diameétre, ces bulles de gaz peuvent se transformer en
cavités vides, et croitre par I'absorption de lacunes en sursaturation crée par l'irradiation, sans avoir
besoin d’étre stabilisées par une pression interne de gaz [Maziasz (1993)]. Edwards a noté I'existence
d’un pic pour la densité des cavités observées qui correspond a une taille d'environ 3-4nm. Ceci est
probablement di a la transformation de bulles de gaz en cavités vides [Edwards et al. (2003b)] (Figure
1.30). Le diameétre critique de la transformation de bulles de gaz stables en cavités vides augmente
avec la teneur d'hélium dans les aciers inoxydables austénitiques [Pedraza et Maziasz (1987) et Foster
et al. (1995)].
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Figure 1.29: Taux de I'lGSCC mesuré en
fonction de la dose (en dpa), pour un acier
316 écroui [Fujimoto et al. (2005)].

Figure 1.30: Densité des cavités observées en
fonction de leur taille, pour deux conditions
d’irradiation : a 12.2dpa, 343°C en trait plein et a
7.5dpa, 333°C en pointillés, sur une vis de REP
[Edwards et al. (2003b)].

On synthétise dans le Tableau 1.10 des données de la littérature sur les cavités dans les aciers
inoxydables austénitiques de type 304 et 316 dans diverses références de la littérature.

Conditions Densité Taille Teneur Teneur Gonflement
Matériau ). e 3 d’hélium | d’hydrogéne | macroscopique
d’irradiation (m™) (nm) o
(appm) (appm) (%)
PWR, 7.5dpa, 333°C 1.0 10 7.7 48.8 1840, 3740 0.24
720, 1260,
316 E' PWR, 12.2dpa, 343°C 6.110” 8.6 52.7 0.2
3660, 3710
PWR, 19.5dpa, 320°C <10™ <2 71 493, 743 <0.01
aieg?  |PWR 33dpa, 290°C 6.110” - - - -
PWR, 70dpa, 315°C 1.6 107 <3 - - <0.2
304 Hyp® | PWR, 9dpa, 310°C 0.93 10”* 6.0 - - 0.01
304 Hyp® | PWR, ~35dpa, ~310°C 1.0 10™ 1.0 - - <0.01
316 E° | PWR, ~35dpa, ~300°C 6.0 10 1.0 - - 0.03
316 E° | PWR, 12dpa, 360°C 23107 10 - - 0.12
304 Hyp’ . 4.7 10" 5.4 - - 0.04
—1 EBR-II, 10dpa, 375°C
316 E quelques 4.6 - - -
304E" | EBR-II, 8.9dpa, 375°C 7.810”" 10.8 - - 0.7
204 Hyo® | BRI 4.8dpa, 371°C 4310 24 - - 0.325
Y TEBRAII, 15dpa, 371°C 4.610%° 30 - - 0.65
s | PHENIX, 11dpa, 380°C 3.510”" 8.3 - - 0.11
304L Hyp >
PHENIX, 36dpa, 390°C 6.110 13 - - 0.7

Tableau 1.10 : Densités et tailles de cavités, teneurs d’hélium et d’hydrogene, et taux de gonflement,
dans les aciers inoxydables austénitiques de type 304 et 316, sous différentes conditions d’irradiation
neutronique [Edwards et al. (2003b)]* [Edwards et al. (2009)]* [Byrne et al. (2002)]? [Goltrant et al.
(1998)]* [Foster et al. (1995)]° [Etienne et al. (2008)]° [Pokor et al. (2004c)]’ [Allen et al. (2000)]
[Renault et al. (2010)]°.

28



CHAPITRE 1 : Recherche bibliographique

Les données du Tableau 1.10 montrent que la teneur de gaz, la densité et la taille des cavités
dépendent fortement des conditions d’irradiation (spectre, température, dose, etc.). D’apres Edwards
[Edwards et al. (2003b)], dans un réacteur nucléaire, la région ou le plus fort gonflement di aux
cavités vides est détecté est celle qui contient la quantité la plus élevée d’hydrogene. Les tailles de
cavités dans les 304 Hyp et 316 E sont comparables, mais la densité de cavités dans le 304 Hyp est plus
élevée que dans le 316 E, pour les mémes conditions d’irradiation. Le taux de dose semble jouer un
role important sur le gonflement [Dubuisson (2011)]. Un sommet du niveau de gonflement a été
observé en fonction du taux de dose en RNR. Les cavités apparaissent plus t6t dans I'acier 304 Hyp
que dans l'acier 316 E, par l'irradiation aux neutrons [Pokor et al. (2004b)] ou par l'irradiation aux
protons avec une pré-injection d’hélium [Sencer et al. (2003)]. Le pré-écrouissage de I'acier inoxydable
austénitique permet de retarder et de réduire le gonflement. Dans un matériau, la présence d’un
grand nombre de dislocations limite la sursaturation lacunaire, ce qui permet de réduire la formation
et la croissance de cavités. La teneur en éléments d’addition en solution solide est aussi un facteur
trés important qui influence I'effet du gonflement. Une augmentation de la teneur en Ni et une
diminution de la teneur en Cr permettent d’augmenter efficacement la résistance au gonflement dans
un environnement nucléaire (e.g. I'acier 15-15 Ti écroui) [Dubuisson (2011)]. L'utilisation des aciers
ferritiques-martensitiques renforcés par des dispersions d’oxydes (en anglais: ODS steel) est
également une orientation actuelle de recherche pour réduire I'effet du gonflement [Zhang et al. 2009
et Toloczko et al. 2004].

En conditions d’irradiation REP, une fragilisation due au gonflement (en anglais, swelling-induced
embrittlement) au mode de rupture par quasi-clivage peut se produire pour un taux de gonflement
égal ou supérieur a 10 % [Hamilton et al. (1987), Garner et al. (1993) et Foster et al. (1995)]. Pour un
taux de gonflement d’environ 5-6%, une transition du mode de rupture apparait, en passant de la
rupture ductile a la rupture par quasi-clivage (ou « Channel fracture ») (Figure 1.31) [Dubuisson
(2011)]. Le mécanisme de la fragilisation due au gonflement est trés lié aux autres évolutions
microstructurales a forte dose ou a trés haute température : ségrégation, précipitation et instabilité
de phase [Hamilton et al. (1987)]. Selon les études sur les RNR, un gonflement élevé (>10%) peut
apparaitre dans les aciers inoxydables austénitiques [Neustroev et Garner (2008) et Porollo et al.
(2009)]. Par contre, pour les REP, le taux de gonflement extrapolé a une dose de 100dpa est toujours
inférieur a 10%, selon les études sur les RNR (EBR-Il et HFIR) [Foster et al. (1995) et Allen et al. (1999)].
Tous les facteurs (température, dose, taux de dose, production de gaz et microstructure, etc.) qui
impactent le phénoméne de gonflement, peuvent avoir des effets opposés et interconnectés, ce qui
complique I’étude sur I'extrapolation de I'effet du gonflement en REP [Dubuisson (2011)].

Figure 1.31 : Facies de rupture d’un acier 316 Ti irradié a une température de 405°C dans le réacteur
PHENIX (RNR), a une dose de 48dpa.
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Par conséquent, le phénomene de la fragilisation due au gonflement n’apparait probablement
pas dans les structures internes de cuve des REP, selon I'extrapolation basée sur les études en RNR.
Cependant, des études plus directes et plus approfondies sont nécessaires pour explorer ce
phénomeéne limitant la durée de fonctionnement du REP.

1.2.3.4 Ségrégation induite par irradiation

La ségrégation induite par irradiation (en anglais : RIS, Radiation-Induced Segregation) est un
effet d’irradiation qui conduit a une redistribution des éléments de soluté et d’'impureté dans le
matériau. Ce phénomeéne se traduit par un enrichissement ou un appauvrissement des éléments
d’alliage sur les puits : principalement les joints de grains, mais aussi les dislocations, les boucles de
Frank, les cavités, les surfaces libres et les joints de phases. Sur la Figure 1.32, Renault [Renault et al.
(2009)] a présenté les profils de composition chimique de deux grains dans les aciers 304 Hyp, irradiés
respectivement a 60dpa et a 95dpa, pour une température de 330°C. Une cohérence globale a été
observée dans tous les grains étudiés. On observe un enrichissement en nickel et en silicium, et un
appauvrissement de fer et de chrome aux joints de grains. Une observation similaire a été trouvée
dans le travail d’Edwards [Edwards et al. (2003b)]. La RIS augmente fortement entre Odpa et 10-20dpa
avant d’atteindre une stabilisation.

Le phénomeéne de RIS peut étre expliqué par deux principaux mécanismes, qui sont reportés sur
la Figure 1.33 :

- Ségrégation par I'effet Kirkendall inverse : En raison de coefficients de diffusion différents des
solutés parmi les Fr, Cr et Ni, le chrome et le fer ayant une vitesse de diffusion plus élevée
vont s’appauvrir au voisinage des puits afin d’équilibrer la migration des lacunes vers les puits.
Le nickel ayant la vitesse de diffusion la plus faible ségrége sur ces puits.

- Ségrégation par l'association interstitielle : Les auto-interstitiels trafnent les éléments a
rapport de taille négatif (Si, P), et diffusent vers les puits.

Edwards [Edwards, 2003b] observe que le Ni s’enrichit sur les surfaces de cavités, tandis que le Fe
et le Cr s’appauvrissent sur ces surfaces. La baisse de la teneur en Ni dans le réseau cristallin provoque
une transformation de phases de I'austénite y en martensite € lors de la déformation. Une rupture
peut se produire au joint de grain entre ces deux phases, ou le module de déchirement devient
quasiment zéro, spécialement a une température relativement basse [Hamilton et al. (1987) et Foster
et al. (1995)]. De plus, en utilisant une sonde atomique tomographique (SAT), on observe que les amas
Ni-Si sont formés au niveau des boucles de Frank. La ségrégation du Mo et du P sur 'interface de ces
boucles est aussi observée [Etienne et al. (2008)]. Selon Bruemmer, le seul effet de la RIS sur la
possibilité de I'lASCC est di a I'appauvrissement en Cr aux joints de grains dans les aciers inoxydables
austénitiques. En plus, si le bore ségrége aux joints de grains, il est possible que I’hélium produit par la
transmutation s’enrichisse au voisinage de joints de grains, ce qui provoque une fragilisation
intergranulaire [Bruemmer et al. (1999)].
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Figure 1.32: Profils de ségrégation mesurés sur les joints de grains dans les matériaux 304 Hyp,
irradiés a 60dpa et a 95dpa, a 330°C. Un enrichissement de Ni et Si et un appauvrissement de Fe et Cr
aux joints de grains ont été observés [Renault et al. (2009)].
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Figure 1.33: (a) Le mécanisme de ségrégation par I'effet Kirkendall inverse, (b) le mécanisme de
ségrégation par I'association interstitielle [Bruemmer et al. (1999)].

1.2.3.5 Précipitation sous irradiation

Aux températures rencontrées dans les internes des REP (280-380°C), il existe trés peu de
données de la littérature ouverte sur la précipitation sous irradiation. Des petits précipités avec une
faible densité ont été observés, pour un acier 316 E, irradié dans un REP a 70dpa et a 315°C [Edwards
et al. (2009)]. Cependant, ni leur phase ni leur type n’ont été identifiés. Une précipitation en seconde
phase y' (Ni3Si) a été identifiée dans le fit d’une vis en 316 E, irradié dans un REP, a [12.2dpa 343°C] et
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a [19.5dpa 320°C] [Edwards et al. (2003b)]. La densité de précipités y’ est ~0.6 10°m™, avec une taille
moyenne d’environ 3nm (en comparaison avec la densité de boucles de Frank 0.85 10”m™avec une
taille moyenne de 9.5nm). Ces précipités sont situés sur le réseau préexistant de dislocations. Une
autre phase de précipité qui ne correspond a aucune phase connue a aussi été observée. Dans la
littérature ouverte [Renault et al. (2010)], Renault a présenté une observation des précipités en
position intergranulaire d'un acier 316E irradié a 21.6dpa et a environ 300°C, en conditions
d’irradiation des REP (Chooz A). La taille et la forme de ces précipités observés aux joints de grain sont
irréguliéres. Les phases de précipité 7 (M3Xg), # (MeX), G (MgNi6Si;) et y’ ont été identifiées dans
I'acier 304L Hyp irradié dans le réacteur PHENIX a 390°C. Ces deux familles de nano-précipité sont
riches en Ni et Cr [Renault et al. (2011)]. De nombreux précipités ont aussi été trouvés a 'intérieur et a
proximité des joints de grains. La taille et la forme de ces précipités observés aux joints de grain sont
irréguliéres. Cependant, l'influence de cette précipitation intergranulaire sur quelques fissures
observées autour des joints de grain n’est pas claire dans cette étude.

La formation de la précipitation en seconde phase y’ est fortement liée a la ségrégation induite
par irradiation du Ni et du Si. A forte dose d’irradiation, cette phase peut éliminer une grande partie
du Ni et la plupart du Si du réseau cristallin. L'appauvrissement du Ni dans le réseau cristallin accélére
le gonflement par cavités. La phase y’ observée dans |'acier 316 dépend beaucoup des conditions
d’irradiation (type de réacteur, taux de dose, histoire de I'irradiation) [Brager et Garner (1983)].

1.2.3.6 Formation de bandes claires

Aprés avoir détaillé les principaux défauts microstructuraux formés au cours de l'irradiation a
I’échelle nanométrique, on présente ici des modes de déformation a I'échelle micrométrique, sur les
matériaux inoxydables austénitiques, aprés une déformation plastique post-irradiation. Les
mécanismes de déformation dépendent fortement de la température d’essai, de la contrainte, de la
vitesse de déformation et de la dose d’irradiation. Les principaux mécanismes de localisation de la
déformation sont liés a la formation de macles et a la formation de canaux de dislocation. A différents
niveaux de doses et de contraintes, la Figure 1.34 reporte les domaines ol on observe de différentes
modes de déformation, dans les aciers de type 316, irradiés et testés a basse température (60-100°C).
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Figure 1.34 : Modes de déformation des aciers 316 et 316LN, en fonction de la contrainte rationnelle
et de la dose. Les matériaux sont irradiés dans un HFIR (High Flux Isotope Reactor), a une température
d’irradiation basse (60-100°C), et testés a une température ambiante [Byun et al. (2006)].
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Selon différentes sources de la littérature [Cole et Bruemmer (1995), Bailat et al. (2000),
Hashimoto et al. (2000), Victoria et al. (2000) et Byun et al. (2001)], pour une température
d’irradiation relativement basse (<100°C), le mécanisme prédominant de localisation de Ia
déformation dans les aciers inoxydables austénitiques est la formation de bandes de maclage. Pour
ces températures, la cission résolue critique de maclage est largement atteinte en raison de
['augmentation de la limite d'élasticité due a l'irradiation. Lorsque la température d’irradiation
augmente, les canaux de dislocation deviennent de plus en plus importants pour une localisation de la
déformation [Lee et al. (2001b) et Lee et al. (2001c)], car la cission résolue critique de maclage devient
difficile a atteindre quand I'énergie de faute d'empilement augmente avec la température. En
I'occurrence, on parle d’une transition de mode de déformation. Dans les gammes de température de
fonctionnement des REP (280-380°C), il semble que le mode de déformation soit lié a la vitesse de
déformation. La déformation a lieu par canaux dans les aciers inoxydables austénitiques, a une faible
vitesse de déformation (de I'ordre de 10°s™?), avec trés peu (ou aucune) macles observées [Cole et
Bruemmer (1995), Hashimoto et al. (2000) et Victoria et al. (2000)]. A une vitesse de déformation
moyenne (de I'ordre de 10s™), le mode de déformation reste par canaux, mais avec une présence
non négligeable de macles [Cole et Bruemmer (1995), Bailat (1999), Bailat et al. (2000), Hashimoto et
al. (2000) et Nogaret (2007)] (Figure 1.35 et Figure 1.36). D’apres Bailat [Bailat et al. (2000)], pour une
température de 277°C, le mode de déformation des aciers 304 et 316 a faibles doses est le maclage.
Cependant, a 1.5dpa, les canaux sont observés dans I'acier 304, mais le model de déformation dans
I'acier 316 est inchangée. La différence de mode de déformation entre les aciers 304 et 316 pourrait
étre une raison pour expliquer une sensibilité plus importante a I'lASCC pour I'acier 304 que pour
I'acier 316.

(b)

Figure 1.35: Bandes de maclage observées dans l'acier 316, irradié et testé a 350°C, (a) macles
observées sur la tranche; (b) bandes de maclage incliné qui permet de visualiser la microstructure
interne de la macle [Nogaret (2007)].
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Figure 1.36 : Bandes claires formées par glissement de dislocations parfaites [Nogaret (2007)].
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Bien que les bandes de maclage observées soient également libres de défauts d'irradiation, on
parle de "bandes claires" spécifiquement pour désigner les canaux libres de défauts d'irradiation (ou
avec une densité de défauts tres réduite, selon les observations au MET in-situ dans [Pokor (2003)]),
formés par glissement de dislocation parfaites, dont le passage fait disparaitre les défauts créés au
cours de l'irradiation. Les bandes claires constituent le principal mécanisme de localisation de la
déformation aux températures de fonctionnement des REP dans les aciers inoxydables austénitiques.
D'une maniére générale, les bandes claires observées en MET possedent une largeur de I'ordre de
quelques dizaines de nanometres jusqu’a une centaine de nanometres, et une hauteur de l'ordre de
guelques dizaines de nanometres pour les aciers inoxydables austénitiques. L’annihilation progressive
des boucles de Frank dans des bandes claires suite a un glissement des dislocations conduit a un
adoucissement local dans les grains déformés et ainsi a la création d’'une zone de passage
préférentielle pour le glissement des dislocations suivantes. Pokor [Pokor (2003)] a observé lors d’une
expérience de traction in-situ sur un acier 304 Hyp irradié aux ions, qu’au-dela d’une certaine
contrainte seuil, la formation de bandes claires est certainement due au passage d’un grand nombre
de dislocations mobiles, qui conduit a la disparition des boucles de Frank induites par irradiation. Puis
les dislocations se déplacent uniguement dans ces bandes au sein d’un grain lorsque la contrainte
augmente (Figure 1.37) ; le reste du grain ne se déformant pas plastiquement, sauf par apparition de
nouveaux canaux.

Dislocations
dans une
bande claire

Figure 1.37: Déplacement des dislocations mobiles dans les bandes claires formées lors d’'une
déformation plastique [Pokor (2003)].

Selon Edwards [Edwards et al. (2005)], les dislocations issues de sources de Frank-Read sont
fortement décorées et ancrées par la microstructure créée par irradiation. Par conséquent, les
dislocations plus glissiles sont issues de sites de concentration de contraintes/déformations, tels que
des joints de grains, des interfaces, et des sites d’amorgage de fissures [Robach (2003), Robach et al.
(2003) et Edwards et al. (2005)]. Une fois que ces dislocations ont été créées, elles peuvent glisser trés
rapidement selon les plans de glissement appropriés, et "effacer" les défauts d’irradiation sur ces
plans. Selon Lee [Lee et al. (2001a)], les boucles de Frank créées au cours de I'irradiation dans I'acier
316LN interagissent avec I'empilement de dislocations, et se défautent pour transformer en boucles
parfaites. Ces derniéres sont balayées par le glissement des dislocations. Sur la Figure 1.38, on montre
les bandes claires formées par le passage des dislocations issues d’'une pointe de fissure. Les bandes
claires se propagent avec une vitesse de propagation trés élevée a travers tout le grain jusqu’a ce
gu'elles rencontrent des obstacles (interfaces, joints de grains, d’autres bandes, etc.). Le passage
ultérieur des dislocations dans les bandes claires peut provoquer surtout un empilement de
dislocations aux joints de grains. Cela conduit a une concentration de contraintes aux joints de grains,
qui peut étre une source de la rupture intergranulaire [Sauzay et al. (2010)]. Dans certaines conditions,
les bandes claires peuvent méme traverser les joints de grains ou de macles.
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Figure 1.38 : Bandes claires formées au bord d’une fissure [Robach (2003)].

1.2.4 Bilan - effet d’irradiation sur les aciers inoxydables austénitiques

En conditions REP, les aciers inoxydables austénitiques montrent une évolution microstructurale
due a l'irradiation neutronique, ce qui peut se traduire par une restauration du réseau initial de
dislocations, une formation de défauts d'irradiation ("black dots", boucles de Frank, bulles de gaz,
cavités vides, et éventuellement les précipités intergranulaires et intragranulaires), une ségrégation
sur les puits, ainsi qu’une formation des bandes claires au cours de la déformation plastique. D’apres
cette recherche bibliographique, les conclusions suivantes peuvent étre tirées : la microstructure de
boucles de Frank est peu sensible aux conditions d’irradiation (densité a I'ordre de grandeur de 10”m"
%), a I'exception de la température d'irradiation. La densité de boucles de Frank augmente avec la dose
et tend vers une saturation a 5-10dpa. Au contraire, la population de cavités montre une grande
dépendance avec le spectre du réacteur, la température et la dose d’irradiation. Le phénomeéne de la
fragilisation due au gonflement n’apparait probablement pas dans les structures internes de cuve des
REP, selon I'extrapolation basée sur les études en RNR. Cependant, des expériences en conditions REP
sont nécessaires pour explorer ce phénomene qui limitant éventuellement la durée de
fonctionnement du réacteur.

Les boucles de Frank jouent un réle important dans le durcissement et le fluage par irradiation
des matériaux. Au cours de la déformation plastique, les bandes claires libres de boucles de Frank ont
été observées. La formation des canaux est considérée comme principale mécanisme de localisation
de la déformation, ce qui conduit a un adoucissement a I'échelle macroscopique. La ségrégation aux
joints de grains et les bandes claires contribuent a la susceptibilité a I'lASCC et provoquent une perte
de ténacité. La formation de bulles de gaz et de cavités vides peut conduire a un gonflement
macroscopique. Cependant, les données dans la littérature ouverte en conditions REP a fortes doses
ne sont pas assez nombreuses. Une modélisation qualitative (voire quantitative) est donc une étape
incontournable pour prédire le comportement mécanique des aciers inoxydables austénitiques
irradiés a fortes doses, pour assurer le fonctionnement des REP et contribuer a la prolongation de leur
durée de fonctionnement.
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1.3 Mécanismes de déformation dans les aciers inoxydables
austénitiques fortement irradiés

Comme présenté dans la derniére section, au cours de l'irradiation neutronique, I’évolution
microstructurale des matériaux irradiés conduit a une modification macroscopique du comportement
mécanique lors de la déformation, qui se traduit surtout par un durcissement suivi par un
adoucissement sur la courbe de traction, pour les matériaux irradiés a fortes doses (e.g. Figure 1.12).
Cette évolution microstructurale montre une tendance a la saturation autour de 10dpa pour les aciers
inoxydables austénitiques. Nous présentons progressivement dans cette section deux modeles a bases
physiques permettant de décrire les mécanismes de durcissement et d’adoucissement par irradiation.

1.3.1 Modele de durcissement par barrieres dispersées et d’adoucissement
par canalisation

Le modéle de durcissement par barrieres dispersées (en anglais : Dispersed Barrier Hardening
Model) est le modéle le plus souvent utilisé pour décrire le durcissement induit par irradiation des
matériaux métalliques. Une belle synthése a été faite dans la these d’Onimus [Onimus (2003)]. En
considérant que les défauts d’irradiation immobiles (principalement les boucles de Frank dans les
aciers inoxydables austénitiques) agissent comme obstacles aux dislocations mobiles, de plus, ces
boucles sont uniformément distribuées dans le matériau, selon les études dans la littérature [Friedel
(1964), Kelly et Nicholson (1971), Adda et al. (1991), Estrin (1996), Onimus (2003) et Pokor (2003)], il
faut appliquer une tension de ligne suffisante pour qu’une dislocation mobile puisse franchir les
obstacles (Figure 1.39). L’expression du durcissement par les boucles de Frank peut s’écrire par :

Ao = alvllﬂb ,avec | =(Nd )‘%

avec | la distance moyenne entre boucles de Frank, o la force d’obstacles effective des boucles de
Frank, M le facteur de Taylor, i le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, N la densité
volumique des boucles de Frank, et d |a taille des boucles de Frank. On note que la force d’obstacles
des boucles de Frank présente un effet durcissant moyen entre 0.2 et 0.5, synthétisée dans la thése de
Pokor [Pokor (2003)] issues de différentes littératures.

Figure 1.39: Ancrage d’'une ligne de dislocation par les boucles coupant son plan de glissement
[Onimus (2003)].
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Ce modele de durcissement suggére que les défauts d’irradiation agissent comme des obstacles
rigides et indestructibles (durcissement de type Orowan). Cette hypothése n’est pas réaliste, car
I"annihilation des boucles de Frank et la formation des canaux (bandes claires) ont été constatées suite
a une déformation plastique d’un acier inoxydable austénitique irradié (Section 1.2.3.6). Ici, on
distingue les interactions « in-plane » et « hors plan » entre dislocations et boucles de Frank. Rodney
[Rodney (2000) et Pokor (2003)] a réalisé les simulations en statique moléculaire a OK de I'interaction
entre une dislocation et une boucle de Frank dans le nickel. Dans le cas ou la dislocation et la boucle
de Frank se situent dans le méme plan de glissement de type {111}, I'application d’une contrainte
entraine ici une interaction « in-plane » entre eux qui conduit a un défautement de la boucle de Frank
qui se transforme en boucle parfaite. Par contre, dans le cas ou la dislocation et la boucle de Frank se
situe dans des plans de glissement différents, I'application d’une contrainte n’entraine pas de
défautement de la boucle. La dislocation peut traverser la boucle de Frank en créant une marche sur la
boucle. Des travaux de Yang par les simulations de dynamique moléculaire [Yang et al. (2003)] ont
confirmé ces deux types d’interactions présentées ci-dessus. Il a montré que dans ces deux cas, les
boucles de Frank ne peuvent pas devenir des boucles prismatiques. Le défautement d’une boucle de
Frank est suivi par I'incorporation de cette boucle parfaite dans la ligne de dislocation mobile. Ainsi,
les boucles de Frank peuvent étre sources des dislocations lors d’une déformation plastique. Ce
mécanisme d’annihilation des boucles de Frank de type interstitiel « in-plane » peut s’écrire par:

%[111]+%[211]+%[121]_>%[110]. Les résultats ci-dessus ont également été observés dans les

travaux de Nogaret [Nogaret (2007)] réalisés par la DDD et la DM, qui a étudié en particulier les
interactions entre les différents types de dislocations (vis, coin et mixte) et les différents types de
défauts d’irradiation (boucles de Frank et tétraédres de fautes d’empilement).

1.3.2 Modele par blocage des sources induites par les cascades

Le modele de durcissement par blocage des sources induites par les cascades (en anglais :
Cascade Induced Source Hardening Model) est un modéle proposé par Trinkaus et Singh [Trinkaus et
al. (1997a), Singh et al. (1997) et Trinkaus et al. (1997b)]. Blewitt [Blewitt et al. (1960)] a envisagé que
le mécanisme de durcissement par irradiation n’est pas de type Orowan, puisque les défauts
d’irradiation n’agissent pas comme des obstacles rigides et indestructibles, mais est conduit par
I'ancrage des dislocations par les amas de défauts ponctuels sous forme de petites boucles glissiles
créées par les cascades, a la maniere des atmospheéres de Cottrell, qui devient des sources de Frank-
Read. Ces boucles de type interstitiel peuvent glisser uni-dimensionnellement et étre piégées par les
champs de contraintes des dislocations si la distance entre les boucles et la dislocation est inférieure a
une distance critique de « stand-off », en formant un nuage de défauts qui ancrent les dislocations
décorées. Dans le cas ou les dislocations sont fortement décorées (avec une forte dose), I'application
d’une contrainte critique va conduire a I'activation de sources de Frank-Read a partir de ces
dislocations ou d’autres entités microstructurales, pour amorcer la déformation plastique et interagir
avec d’autres défauts d’irradiation (Figure 1.40). Dans le cas de faible dose (i.e. une faible densité
d’amas ponctuels) ou d’'une densité de dislocations forte (matériau écroui), on peut imaginer que la
contrainte critique pour désancrer les dislocations soit atteinte avant celle nécessaire pour activer des
sources Frank-Read. On appelle dans ce texte, I'un ou I'autre des mécanismes, « effet d’avalanche »
pour décrire le processus de désancrage des dislocations. La cission critique nécessaire pour
débloquer les dislocations peut s’exprimer comme :
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r~0.1u(b/1)d/y)

avec | I'espace moyen entre deux boucles, | le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, Yy la
distance de « stand-off », et d le diamétre des boucles.

Ce modele est principalement soutenu par la simulation numérique (par la dynamique
moléculaire, etc) [Trinkaus (1997b), Rodney (1999), Osetsky et al. (2000), Rodney et al. (2001) et
Huang et Ghoniem (2002)]. Cependant, peu d’études expérimentales permettent de justifier ce
mécanisme. La Figure 1.41 montre une dislocation située dans un nuage de boucles interstitielles,
dans un cuivre irradié aux neutrons, observée en TEM ex-situ [Makin (1964)]. Il n’est pas clair que les
petites boucles sont en train de glisser vers la dislocation pour I'ancrer ou d’étre balayées par cette
dislocation car les densités des boucles entre les deux cotés de cette dislocation sont trés différentes.
A ce jour, aucune étude spécifique n’a été trouvée concernant les aciers inoxydables austénitiques.

Dislocation

Cascade

Figure 1.40: Principe de mécanisme de durcissement par blocages des sources induites par les
cascades [Robach (2003)].

neutrons, observée en TEM ex-situ [Makin (1964)].
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1.4 Modeles monocristallins pour une structure CFC
1.4.1 A propos de I’échelle monocristalline

La Figure 1.42 présente différent type de simulation du comportement plastique avec les
transitions entre les différentes échelles. On découvre que |'échelle monocristalline se trouve au
centre de cette approche. Un monocristal est un domaine du matériel qui possede une orientation
cristallographique. Il peut servir a fournir une modélisation sur un VER (Volume Elémentaire
Représentatif) en tenant compte des parametres caractéristiques (texture, fraction volumique des
phases, morphologie, etc.). Son comportement se déduit des interactions entre les dislocations, qui
par ailleurs, sont principalement étudiées et caractérisées par les méthodes de DDD (Dynamique des
Dislocations Discretes) et de DM (Dynamique Moléculaire).
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Figure 1.42 : Etudes de comportement plastique sur les différentes échelles disponibles [Saai (2007)].

1.4.2 Quelques notions élémentaires

- Structure Cubique a Faces Centrées (CFC) : les aciers inoxydables austénitiques présentent
une structure Cubique a Faces Centrées (CFC) : 8 nceuds aux sommets du cube et 6 nceuds au
centre de chacune des faces de ce cube. Le glissement s’effectue sur les plans
cristallographiques les plus denses de type {111} et suit les directions les plus denses de type
<110> (Figure 1.43). Un systeme de glissement s est caractérisé par son plan normal (vecteur
n°) et sa direction de glissement (vecteur m®). Par conséquent, pour un matériau CFC, 24
systemes de glissement sont définis. Pour raison de la symétrie gé¢ométrique, le nombre de
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systemes de glissement est souvent réduit a 12, et repérés par la convention de Schmid et

Boas (Tableau 1.11).

(001) 4

/
(010)

Figure 1.43 : Les systémes de glissement pour les matériaux CFC : 4 plans de glissement de type {111},
et 3 directions de glissement de type <110> (au lieu de 6 pour raison de la symétrie) dans chaque plan
10 11 12
C3 C1

» (100)
7 8 9

A6 A3 C5

(111)

[011]

[101]

4 5
D1 D6
A11)

[101] | [110]

de glissement.
3
[110]

1 2
B2 BS D4
111
[011] | [110]

(111)
[T01]
Tableau 1.11: 12 systémes de glissement pour un cristal CFC, selon la convention de Schmid-Boas,

[011]

Nom
[110]
avec n la normale aux plans de glissement et m la direction de glissement [Schmid et Boas (1935)].

[T01] | [011]
Loi de Schmid : la relation entre la contrainte de traction suivant la direction | et la cission

résolue sur un systéme de glissement s (Figure 1.44) :
r=g:N =o(1®l):(m ®n°)=o(n*-1)m’ -1)=o(cos y coso)

axe de traction

normale au plan
de glissement
direction

de glissement
- C
| —

| T = (F/S)cos 0

plan de

glissement

Figure 1.44 : Représentation de la loi de Schmid sur un monocristal.

ol y représente l'angle entre la direction de traction et la normale au plan de glissement, et 0
représente l'angle entre la direction de traction et la direction de glissement. On note que tous les

vecteurs |, m® et n° sont unitaires. Le facteur de Schmid peut s'exprimer par :
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S
T
fSchmid = COSZCOSQ - ; - (DS . I_Xms - !)

Schmid a formulé une condition générale de I'écoulement plastique sur un systeme de

glissement, afin de déterminer les systémes actifs. Le glissement ;/S du systéeme s s'amorcera dés que

la cission résolue ‘rs‘ dépasse la cission résolue critique TCS. Le glissement et la cission résolue

possedent le méme signe, ce qui permet de décrire les deux sens de glissement.

Projection cristallographique : la loi de Schmid et la convention de Schmid et Boas permettent
de réaliser une projection stéréographique pour repérer tous les systemes de glissement sur
un plan (Figure 1.45). Selon différentes directions de chargement projetées sur ce plan, un
certain nombre de systémes de glissement sera activé. Le nombre d’activation de systémes de
glissement est égal au nombre de triangles qui partagent la position de I'axe de chargement
projetée. Si ce dernier se trouve a 'intérieur d’un triangle, un seul systeme de glissement sera
activé (glissement simple). Et s’il est situé sur la frontiere de plusieurs triangles, tous les
systémes de glissement dans ces triangles seront activés (glissement multiple).

Figure 1.45: Projection stéréographique faisant apparaitre les systémes de glissement, selon la
convention de Schmid et Boas. L’activation de systemes de glissement dépend de I’axe de chargement
projeté sur le plan.

Angles d’Euler: En science des matériaux, les angles d'Euler sont utilisés pour décrire
I'orientation cristalline (orientation d’une cristallite par rapport aux axes de I'échantillon),
notamment dans le domaine de I'analyse de texture (orientation préférentielle). Les angles
sont alors en général notés par (¢1, O, ¢,) avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge
(1982)], en passant de la base globale xyz a la base locale x’y z” (Figure 1.46).
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Figure 1.46 : Représentation des angles d’Euler selon la convention zxz.

1.4.3 Modele de comportement du monocristal CFC

Pour étudier numériquement le comportement du monocristal de structure CFC, différents types
de modeéles ont été développés depuis les années 70. En général, on peut utiliser deux lois pour
décrire la plasticité cristalline : une loi d'écoulement permettant de vérifier si un systeme de
glissement est activé, et si tel est le cas de déterminer la vitesse de glissement de ce systéeme, et une
loi d'écrouissage pour décrire le durcissement sur chaque systeme activé suite a un glissement. On
présente ici deux sortes de modeéles monocristallins : le modéle physique de Teodosiu-Tabourot et le
modeéle phénoménologique de Cailletaud.

1.4.3.1 Loi d’écoulement viscoplastique

Le passage du comportement individuel d’'une dislocation a celui de la densité moyenne de
dislocations sur le systéme s peut se faire en utilisant la relation d’Orowan :

y® = pabv® Equation 1.1

ou p; est la densité de dislocations mobiles, b est la norme du vecteur de Burgers et V® la vitesse

moyenne d’une dislocation.

Teodosiu et Tabourot [Teodosiu (1975), Tabourot (1992) et Tabourot et al. (1997)] ont proposé
une loi d'écoulement physique basée sur la théorie du mouvement thermiquement activé des
dislocations pour chaque systeme de glissement :

7° = pib®v, exp(_i?rejexp[(f _kTIE )AVJ Equation 1.2

avec V, la fréquence de Debye, AG I'énergie d'activation relative au franchissement des obstacles a

. s . . S
contrainte nulle, k la constante de Boltzmann, T la température, AV le volume d'activation, 7" la
cission résolue projetée sur le systeme de glissement s (24 systémes de glissement pour un matériau

CFC, sans tenir compte de la symétrie) et Tcs la cission critique pour activer le glissement du systeme s.
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Afin de faciliter les applications numériques [Tabourot(1992), Hoc et al. 2001 et Fivel et Forest
(2004)], en faisant tendre 7° vers z'cs et un développement limité au premier ordre en 7° /z‘cS , la loi

d’écoulement de maniére multiplicative peut s'écrire comme :

707— signe(z*), silz?|> 72

.5 TS ¢ . S 2 _AG

yt = ¢ , en posant y, = p:b°v, exp T etn=
0, sinon

7,AV  Equation 1.3
KT

Pour un matériau CFC, cette loi est souvent valable dans une gamme de températures inférieure
a 0.3T;, c'est-a-dire un régime de déformation a froid, pour que la cission thermiguement activée issue
d’un champ de contraintes a courte distance reste petite.

Cailletaud [Cailletaud (1987) et Cailletaud (1992)] a développé un modéle de type
micromécanique phénoménologique qui prend en compte les changements de trajet de chargement
pour simuler le comportement anisotrope viscoplastique des monocristaux. Ce modeéle viscoplastique
a seuil consiste & proposer des variables d'écrouissage cinématique X° et isotrope I° attachées, de
maniére additive, a chaque systéme de glissement :

n
S

. T8 =X —r ] . .
Y= B sign(z® — x°) Equation 1.4

S S

ol n et K sont les paramétres de Norton qui caractérisent la viscosité, I'° représente I'écrouissage

isotrope, décrit par une évolution de la cission critique. <0> = (o) sie>0, <0> =0 sinon.

On remarque que la loi phénoménologique a seuil vérifie bien la loi de Schmid, qui donne une

condition générale d'écoulement sur un systéme de glissement. Tant que |7° —X°| <r®, il n'existe

aucun glissement, car tous les systémes de glissement sont inactivés.

1.4.3.2 Loi d’écrouissage pour les matériaux a I’état non-irradié

La contrainte de tension de ligne est a 'origine physique de I’écrouissage isotrope, dont I'effet se
représente par une contrainte interne indépendante du sens de chargement. L'expression de la

contrainte de tension de ligne T, dépend uniguement de la longueur du segment de dislocation entre

aib

les obstacles | : T, ® - avec a le parametre d’écrouissage et u le module de cisaillement. Si la

répartition des obstacles reste uniforme, la longueur moyenne du segment de dislocation entre ces
obstacles peut s’exprimer approximativement en fonction de la racine carrée de la densité de

dislocations de la forét par: | ~

e
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La contrainte appliquée doit dépasser la tension de ligne, afin de faire déplacer une ligne de
dislocation. La limite d’activation du mouvement de dislocations sur le systéme s de glissement peut

étre définie par : r; =ayb\/—, olU p est la densité de dislocations foréts de tous les systemes
[Mecking et Kocks (1981)]. Le parametre de I'écrouissage a est de I'ordre de 0.35 pour les matériaux

CFC [Saada (1960) et Madec (2001)].

On suppose que z‘Z est indépendant de la température. Selon ce modele physique, la cission

critique athermique Tf} pour activer le glissement d'un systeme s dépend de la densité de dislocations

de tous les systémes de glissement et de I'effet des interactions entre les systémes de glissement. Les
auteurs [Franciosi (1984), Franciosi (1985) et Tabourot (1992)] ont généralisé I'expression de la cission

critique athermique comme :
s _ su _u < H
Tl = J7s) /Za o) Equation 1.5
u

. . or e \ . N . S
La cission critique compléete TCS peut s’exprimer comme la somme de la partie athermique 7, et

de la friction du réseau cristallin 7, qui dépend de la température : TCS =Ty +7,.

La loi ci-dessus est souvent utilisée dans le cas du comportement d'un matériau CFC a haute
température. Notons p" la densité de dislocations foréts du systéme u, et @™ la matrice d'interaction
12x12 qui sera présentée dans la section suivante. Cette derniére est préférablement utilisée dans
notre modele de plasticité cristalline par rapport a un simple parameétre de I'écrouissage a, afin de
mieux décrire les interactions entre dislocations.

Pour compléter la relation d’écrouissage isotrope, on a besoin maintenant d'une loi d'évolution
des densités de dislocations pour calculer la cission critique. Classiquement, la densité de dislocations
sur le systeme de glissement s se décompose en deux termes : un terme de multiplication (ou de
stockage) basée sur la relation d’Orowan et un autre terme d'annihilation [Mecking et Lucke (1970),
Essman et Mughrabi (1979) et Mecking et Kocks (1981)]. Elle peut s'écrire alors :

o)
P bl P

Pour le terme de multiplication, L® présente le libre parcours moyen des dislocations mobiles

Equation 1.6

7'/5

avant d'étre immobilisées par les obstacles, ce qui dépend de la racine carrée de dislocations forét :

L :L Equation 1.7

avec K le facteur de proportionnalité qui compte le nombre des obstacles franchis par une dislocation
avant son arrét.
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Quant au terme d’annihilation, le facteur de proportionnalité g.=2y. dépend du mécanisme
d'annihilation des dipbles de dislocations, avec y.=Rf une constante appelée distance moyenne
d’annihilation de la densité de dislocations.

On obtient maintenant I'expression compléte de la loi d'évolution des densités de dislocations du

modeéle de Teodosiu-Tabourot :

S

Equation 1.8

Il est a noter que la loi présentée précédemment permet de décrire I'écrouissage isotrope. Selon
des études [Ashby (1970), Feaugas (1999) et Mughrabi (2001)], les incompatibilités intergranulaire et
intragranulaire de déformation plastique provoquent en plus un écrouissage cinématique. Le
comportement plastique a écrouissages isotrope et cinématique du cristal CFC comprenant les lois
d’évolution des densités de dislocations a été étudié dans la these de Saai [Saai (2007)].

Dans le modéle de Cailletaud [Cailletaud (1988) et Méric et Cailletaud (1991)], I'écrouissage (X° et

I°) est de type additif. La loi d’évolution non linéaire de I’écrouissage isotrope peut étre définie sous la
forme explicite :

Equation 1.9

r*=r,+Q> h" [1—exp(— BV’ )] avecv’ = ‘75

ol Q et B sont deux paramétres qui interviennent dans la fonction exponentielle permettant une
saturation de la cission critique, h* est la matrice d’écrouissage prenant la méme forme que a™
décrite par Franciosi, et le glissement plastique cumulé est noté V°.

Pour compléter la description, on introduit aussi une loi d’évolution non linéaire de I'écrouissage
cinématique :

m

Sign(as) Equation 1.10

‘ s

x*=ca’,aveca’ =y —d|y°la* -

Cette loi permet une saturation sous chargement monotone et en glissement simple, vers ¢/d. Un
terme supplémentaire de restauration statique (décrite par les coefficients M et m) est introduit pour
une meilleure description des phénomeénes de fluage et relaxation. Ce modeéle prend en compte aussi
I’effet Bauschinger dans le cadre des chargements cycliques.

Un parallele analytique entre le modele physique de Teodosiu-Tabourot et le modeéle
phénoménologique de Cailletaud est réalisé dans différentes littératures [Gérard (2008) et Fivel et
Forest (2004)]. La forme de la loi d’évolution de la densité de dislocations permet de réconcilier a
posteriori ces deux approches.
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1.4.3.3 Loi d’écrouissage en prenant compte de I'effet d’irradiation

D’aprés la Section 1.2 et la Section 1.3, nous avons décrit les différents types de défauts formés
au cours de l'irradiation. Les boucles de Frank qui font partie de la microstructure de dislocations dans
un matériau a I'état irradié sont considérées dans la littérature comme une source importante du
durcissement par irradiation. De méme, leur annihilation suite a une déformation plastique conduit a
un phénomeéne d’adoucissement. Sous certaines hypotheses, dans le cas du durcissement par
interaction avec les dislocations de forét, Friedel et Kelly [Friedel (1964) et Kelly et Nicholson (1971)]
ont originalement proposé que I'augmentation de la cission critique soit proportionnelle a la racine
carrée de la densité des boucles :

A1, = a; b~ Nd Equation 1.11

ou a, présente la force d’obstacles effective des boucles de Frank, U est le module de cisaillement, b

est la norme du vecteur de Burgers pour les boucles de dislocations, N est la densité en nombre par
unité de volume de ces boucles, et d le diamétre moyen des boucles de dislocations. Ici, on peut noter
une densité surfacique (areal density) de boucles par [Lucas (1993)], dont 'unité est m™ comme celle
de la densité de dislocations.

Mughrabi [Mughrabi et al. (1993)] montre que I'énergie des jonctions entre dislocations et
boucles est bien supérieure a I'énergie apportée par 'activation thermique. Ce résultat permet de
simplifier I’expression de la cission critique, car le durcissement lié aux jonctions entre dislocations et
boucles est donc pris en compte au niveau de la cission critique athermique comme celui lié aux
dislocations. Onimus [Onimus (2003)] propose une expression compléete de la cission critique du
systeme S qui peut s’écrire comme la racine carrée de la somme des densités de dislocations et de
boucles, pour un alliage de zirconium, en distinguant les forces d’obstacles effectives des dislocations
a et des boucles a; (Equation 1.12). Krishna utilise également ce type d’expression « la racine de la
somme » dans ses travaux [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)].

TZ =Tt ﬂb\/azzpu +or Nd Equation 1.12
u

Différente de celle présentée ci-dessus, la cission critique du systéme S qui peut s’exprimer
comme la somme des racines carrées des densités de dislocations et de boucles de Frank (Equation
1.13). Ce genre de modéle « la somme des racines » est inspiré directement par Equation 1.11 et
aussi largement utilisé que le modeéle «la racine de la somme » pour modéliser la cission critique en
prenant compte de I'effet d’irradiation [Friedel (1964), Kelly et Nicholson (1971), Pokor (2003), Pokor
et al. (2004a) et Pokor et al. (2004b)]. A notre connaissance, il n’y a a ce jour aucune étude spécifique
aux échelles inférieures par DDD ou DM pour justifier quel modele correspond mieux a la physique.

T =T, + ,ub(a > p" +eo,+/Nd j Equation 1.13

La loi d’évolution de la densité de dislocations pour un matériau irradié garde la méme forme que
celle pour un matériau non irradié dans la littérature. Par ailleurs, il faut maintenant fournir une loi
d’évolution de la densité de boucles. En prenant en compte le mécanisme d’annihilation de boucles de
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Frank par le passage des dislocations dans les canaux, les bandes claires formées provoquent un
adoucissement local dans le matériau. Rodney puis Pokor et Onimus [Rodney et al. (2001), Onimus
(2003), Pokor (2003) et Pokor et al. (2004a)] ont proposé une loi d’évolution de la densité de boucles
par:

N =—pNHV Equation 1.14

ou p est la densité de dislocations, H/2 représente une distance critique au plan de glissement de
dislocation afin de capturer les boucles, et v est la vitesse moyenne de dislocations. En appliquant la
relation d’Orowan ¥ = —pbV , on peut établir son expression finale, en fonction du glissement cumulé

sur tous les systémes concernés :
. H b . .
N z—FNZ‘Q/ ‘ Equation 1.15
P

Basé sur le mécanisme d’annihilation de dislocations développé par Cheong et Busso [Cheong et
Busso (2004)], Krishna et al. [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)] ont proposé un modele tres

complet de la loi d’évolution des défauts d’irradiation p“ , en prenant en compte la probabilité
def

d’annihilation P, et la densité de défauts stabilisés p .. . Pour un systéme de glissement a (a

=1...24), la probabilité d’annihilation P

on =AY pg s’exprime par le produit de I'aire d’annihilation de

défauts d’irradiation A" (qui dépend de la distance critique de « stand-off » ds et du libre parcours

moyen L*) par la densité de dislocations p . Cette loi s’écrit alors :

[24

pie =—(A g )(Pélf ~ Paaer )% 7, avec A” =[2d,L“ + zd?]  Equation 1.16

1.4.4 Interactions entre dislocations

Depuis les années 60, Hirth a commencé les études sur les interactions entre dislocations de
différents systemes de glissement [Hirth (1960)]. Il existe de nombreuses études expérimentales sur
I’écrouissage des monocristaux CFC [Jackson et Basinski (1976), Miyaoto et al. (1977), Franciosi et al.
(1980), Franciosi (1985) et Wu et al. (1991)]. Les essais de durcissement latent fournissent un moyen
qui permet d’évaluer les interactions entre les dislocations primaires créées par une pré-déformation
en glissement simple et les dislocations activées par une seconde étape de I'essai. Selon les essais,
différents types d’interactions entre le systéeme primaire et le systéme latent ont été mis en évidence.
Lorsque les systemes sont sécants, ils peuvent former des jonctions ou des verrous : la jonction
glissile, le verrou de Hirth et le verrou de Lomer (jonction sessile). En plus, 3 autres systéemes peuvent
également intervenir dans les interactions : auto-écrouissage (systeme avec lui-méme), interaction
coplanaire (systemes avec les mémes plans de glissement) et interaction colinéaire (entre un systéme
et son systéme dévié). A partir de tous les essais expérimentaux, un classement de ces six interactions
d’apres [Franciosi (1985) et Bassani et Wu (1991)] est donné par:

Auto-écrouissage < Colinéaire < Hirth < Coplanaire < Glissile < Lomer
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Le développement progressif depuis les années 90 de la méthode numérique de Dynamique des
Dislocations Discrétes (DDD) permet de fournir plus d’informations quantitatives sur les interactions
entre dislocations [Kubin et Canova (1992) et Devincre et al. (1992)]. Le modele DDD peut servir a
identifier les coefficients de la matrice d'interaction dans le modele de plasticité cristalline basé sur la
densité de dislocations. Par exemple, les coefficients d’interaction entre différents systémes de
glissement, notés par a*, utilisés dans la loi d’écrouissage peuvent &tre déterminés par une mesure de
la contrainte de cisaillement appliquée sur un systéme s pour que ce systéme puisse traverser une
population de dislocations foréts sur un systéme u avec une densité de dislocations p" [Fivel (1997)].

Ici, on introduit la notion de matrice d’interaction (ou la matrice de force) permettant de prendre
en compte les interactions entre systémes de glissement dans la loi d’écrouissage du modele
monocristallin. Basée sur le modele de Mandel [Mandel, 1965] en dissociant I'auto-écrouissage et
I’écrouissage latent, Franciosi [Franciosi (1984) et Franciosi (1985)] propose une matrice 12x12
symétrique pour décrire les interactions des systémes octaédriques CFC (Tableau 1.12). De fait de sa
forme compléte et sa signification physique de ses termes d'interaction entre les systémes de
glissement, cette matrice d'interaction @™ est construite a partir de 6 coefficients indépendants
(Tableau 1.13).

A2 A3 A6 B2 B4 B5 Cc1 c3 c5 D1 D4 D6
A2 a; a, a, ay, as as as as ag as ag as
A3 a a, as a;s as as a, as as as as
A6 a; as ag as ag as a;s as as a,
B2 a; a, a, a;s ag as a;s as ag
B4 a; a, ag as as as a, as
B5 a; as as a, ag as az
Cc1 a; a, a, a, as as
c3 , . a; a; as as as
s Symetrique o | o | o | o
D1 a; a, a,
D4 a; a;
D6 a;

Tableau 1.12 : Matrice d'interaction des systéemes de glissement pour une structure CFC [Franciosi
(1985)]1.

L'interaction entre les dislocations d'un méme systéme, a* pour s=u

a; ‘ auto-écrouissage (interaction du systéme avec lui-méme)

Les interactions entre différents systémes de glissement, a’ pour s#zu

a, interaction coplanaire (avec le méme plan de glissement n)

as formation de verrous de Hirth (interaction entre les dislocations sur les systemes orthogonaux)

interaction colinéaire (interaction entre un systéme et son systéme dévié, avec les mémes

ay
vecteurs de Burgers m)

as formation de jonctions glissiles

ag formation de verrous de Lomer (jonctions sessiles)

Tableau 1.13 : Six parametres dans la matrice d'interaction pour une structure CFC.
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Les coefficients qui conduisent a la formation de jonctions de Lomer et des jonctions glissiles
étaient attendus comme les plus grands, ce qui permettait d’expliquer le stade de I'écrouissage
important gouverné par l'interaction entre systemes sécants en glissement double. D’apres les études
de DDD, certains auteurs [Madec (2001), Madec et al. (2003) et Devincre et al. (2006)] ont trouvé que
le glissement dévié joue un rdole important dans I'organisation de la microstructure. En plus, ils ont
montré que l'interaction colinéaire présente une valeur beaucoup plus forte que celle initialement
considérée, car de nombreuses annihilations entres les systéemes primaires et déviés interviennent
dans le durcissement. Par conséquent, de nombreux petits segments sont produits dans le plan de
glissement primaire, limités par des nceuds a l'intersection des plans primaire et dévié. Les nceuds et
les petits segments de dislocations deviennent des sources fortes de durcissement.

A partir des simulations de DDD, un nouveau classement de 4 interactions non-coplanaires
(Tableau 1.14) est obtenu :

Hirth < Lomer < Glissile < Colinéaire

Groupe Jonctions €ntre systemes Ann\:h:lat:o.n elentre Références
sécants systemes différents
Coefficient a; ag as a,
0.05 0.069 0.95 0.55 [Madec (2001)]
Valeur en
0.051 0.084 0.075 1.265 [Madec, 2003]
moyen
0.0454 0.122 0.137 0.625 [Devincre, 2006]

Tableau 1.14 : Classement des interactions non-coplanaires obtenues par la DDD.

Selon des études récentes, la formation de jonction de Hirth a été réévaluée [Devincre et al.
(2008) et Kubin et al. (2008)]. Elles proposent que I'auto-écrouissage et I'interaction coplanaire soient
de I'ordre de la formation de jonctions de Lomer. En fait, les interactions dipolaires sont fortement
liées a I'annihilation des petits segments de dislocations vis par les systemes déviés et a la formation
de "superjogs" colinéaires. A partir des coefficients publiés dans [Kubin et al. (2008)], les 6 coefficients
d’interaction pour les aciers inoxydables austénitiques de type AISI 300 sont également proposés, en
corrigeant légérement les interactions dipolaires [Monnet (2009)] (Tableau 1.15). On note que ces
coefficients sont identifiés par la méthode DDD pour une température ambiante. Aucune donnée n’a
été reportée dans la littérature ouverte sur l'influence de la température sur les coefficients
d’interaction.

Interactions Jonctions entre systémes | Annihilation entre L
Groupe . . i K L Références
dipolaires sécants systemes différents
Coefficient a, a; a; ag as a,
Valeur en 0.122 0.122 0.07 0.122 0.137 0.625 [Kubin et al. (2008)]
moyen 0.124 0.124 0.07 0.122 0.137 0.625 [Monnet (2009)]

Tableau 1.15 : Valeurs des coefficients d’interaction entre dislocations obtenus par la DDD.
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1.4.5 Bilan — modeéle monocristallin pour les aciers inoxydables austénitiques

Selon la recherche bibliographique dans cette section, une modélisation de la loi de
comportement a I'échelle cristalline permet de simuler le comportement d’un matériau a I'échelle
mésoscopique (polycristalline) en appliquant des informations récupérées a partir des échelles plus
fines. Les aciers inoxydables austénitiques présentent une structure Cubique a Faces Centrées (CFC).
12 systemes de glissement ont été repérés par la convention de Schmid et Boas. Une matrice
d’interaction entre dislocations a été choisie, dont 6 coefficients ont été identifiés par G. Monnet en
utilisant la méthode DDD.

Deux modeéles monocristallins ont été présentés précédemment: le modele physique de
Teodosiu-Tabourot et le modele phénoménologique de Cailletaud. Des lois d’écoulement et
d’écrouissage ont été détaillées respectivement. Dans le cadre de ma theése, la loi d’écrouissage est
basée sur une loi d’évolution de la densité de dislocations et une loi d’évolution de la densité de
boucles de Frank pour les matériaux a I'état irradié. Selon différentes fagons d’exprimer le
durcissement par les boucles de Frank, deux modeéles « la racine de la somme » et « somme des
racines » ont été établis pour la suite de la thése.
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Chapitre 2 : Modele micromécanique a
I’échelle cristalline

Afin d'étudier les propriétés mécaniques a l|'échelle macroscopique des aciers inoxydables
austénitiques aux états non-irradié et irradié, on envisage de développer une approche multi-échelles
s'appuyant sur des calculs mécaniques d'agrégats de grains par la méthode des éléments finis.
L’objectif ici est alors de fournir a cette modélisation une loi de comportement cristalline en grandes
transformations en tenant compte de I'évolution microstructurale des densités de dislocations et des
défauts d'irradiation, pour une température et une dose d'irradiation données.

L'implémentation numérique de cette loi cristalline a été réalisée dans les codes de calcul par
éléments finis ZéBuLoN [Besson et Foerch (1998) et Besson et al. (1998)] (code développé par I'école
des Mines Paris) et Cast3M (code développé par le CEA).

2.1 Formalisme en grandes transformations

Dans cette partie, on présente la cinématique et la plasticitt du monocristal en grandes
transformations. Les notations tensorielles et les formules utilisées dans ce chapitre sont présentées
dans I’Annexe I. 1.

On définit Cy et C, les configurations d'un milieu continu a I'état initial et a l'instant t. Pour une
transformation, on définit X la position d'un point dans la configuration initiale Cy et X la position d'un
point dans la configuration actuelle C,. Le tenseur gradient de la transformation s'écrit comme :
F=0x/0X.

Soit V=X le champ de vitesse du point x dans la configuration actuelle. Le tenseur gradient du
. , OX .~
vecteur vitesse est donné par: L = gradv = 8__ =F-F .
= x = =

Dans le cas de la plasticité cristalline, on utilise une décomposition multiplicative du tenseur
gradient de la transformation F en deux parties : une transformation plastique P qui correspond a

I'écoulement plastique induit par les cisaillements entre différents systemes de glissement, et une
transformation élastique E, qui décrit une déformation pure élastique et une rotation de corps rigide

du réseau cristallin. Mandel [Mandel (1973)] a proposé une configuration intermédiaire relachée
isocline C, (la configuration qui posséde la méme orientation du réseau cristallin initial), qui permet

de réaliser premierement une transformation plastique depuis la configuration initiale vers la
configuration relachée isocline, et suivie d'une transformation élastique depuis la configuration
relachée isocline vers la configuration actuelle (Figure 2.1) :
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N S

Figure 2.1 : Décomposition du tenseur gradient de la déformation : configurations initiale, relachée
isocline et actuelle.

Le gradient du vecteur vitesse peut s'exprimer :

)'Efl 'Efl = L° ~Efl Equation 2.1

I—
1
1T
H'I'q
1
fm
IO
_|_
Im
gs]
Irm

'EflJrE'

I

PTET=L

Im

- -1 ~ -1 . . . s .
avec L°=E-E " et L" =P-P"" les gradients de la transformation associés respectivement aux

deux parties de la transformation, alors le tenseur L peut s'écrire comme la somme de sa

composante élastique et de sa composante plastique transportée dans la configuration actuelle. On

définit le tenseur vitesse de déformation par : Q = sym@): ;@ + LT )

Dans la configuration intermédiaire, on définit le tenseur des dilatations élastiques Cauchy-Green

droit par : c* =ET E La déformation élastique de Green-Lagrange est donc définie comme :

£, -, -1)-JE E-1).

Ici, on note ¢ le tenseur des contraintes de Cauchy défini dans la configuration actuelle. Le

second tenseur (symétrique) de Piola-Kirchhoff défini dans la configuration intermédiaire l;e

s'exprime :
II'=J.E"-c-E",avec J. :deﬂE):—p‘ oy Equation 2.2
= = =

avec respectivement po, p; et p les densités dans les configurations initiale, intermédiaire et actuelle,
étant donné que les déformations plastiques ont lieu a volume constant pour un matériau non
endommageé : po=pi..

Pour une transformation complete, la puissance développée par les contraintes s'exprime :

g:lz-:iG:QeJFE‘l:—p 'Efl)=£g2|:e+la:@~|:_" -E’l) Equation 2.3

1
P p= p= p= =
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D'apreés le calcul présenté dans I’Annexe I. 2, on peut obtenir deux composantes exprimées dans
la configuration intermédiaire :

1 . e 1
P:_l;[ 'EGL+_

M:L" Equation 2.4
P g

Enfin, selon cette formule, on peut en déduire que le second tenseur de Piola-Kirchhoff (PK2) l;e

(qui est symétrique contrairement au tenseur PK1) peut étre utilisé pour la loi élastique et un tenseur
des contraintes conjugué a la vitesse de déformation plastique - le tenseur de Mandel

M = JEET ~g~EfT doit étre utilisé pour décrire la loi d'écoulement.

On choisit la loi d’élasticité : T1° = A : EGGL, avec A le tenseur d'élasticité d'ordre 4. Et le tenseur

de Mandel peut s'exprimer : M = JEET ~g£q =ET -E-II° =C° - IT°.

Dans la configuration intermédiaire, pour un modele de plasticité cristalline, le tenseur gradient
du vecteur vitesse associé au glissement plastique en grandes déformations L™ sur les différents

systemes de glissement dits octaédriques pour les matériaux CFC (12 systémes de type {111}<110>)
peut étre défini comme :

12 )
|=_p = Z;}Sus, avec us — ms ®DS Equation 2.5

s=1

Le tenseur de Schmid du systeme de glissement s est défini par le produit tensoriel entre la
direction de glissement m’ et la normale aux plans de glissement n°, dans la configuration isocline. On
remarque que le tenseur de Schmid est un tenseur généralement non-symétrique. En décomposant ce
tenseur, on peut obtenir la partie symétrique du tenseur de Schmid comme

=—sym ym

N° =(ms®gs)s =%(ms®ns+ns®ms)'

12
Pour la plasticité cristalline, on peut déduire M : LP = Zysrs. La cission résolue projetée sur le
- = s=1

systéme de glissement s peut donc s'exprimer : 7° = M :N". Dans le cas des métaux, la déformation

pure élastique reste faible (EGGL zg, donc (_ZGzZl.). Cette approximation permet de proposer

I'expression suivante, pour la cission résolue :

I=
N —
E
X
=]
E
I
=]
E

z :Mzﬂs = (g' °): Equation 2.6

Ici, I'approximation de la cission résolue présentée ci-dessus est également implantée dans le
code de calcul, a titre d’'une comparaison des résultats, mais elle ne sera pas utilisée pour les calculs
dans la suite de notre travail.
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2.2 Loi de comportement du monocristal retenu

En prenant en compte I'évolution des densités de dislocations et de défauts d’irradiation, on
présente dans cette section les lois de comportement adoptées pour les aciers inoxydables
austénitiques non irradiés et irradiés, a I'échelle monocristalline.

Comme présenté dans la Section 1.4.3, afin d’étudier numériquement le comportement d’un
matériau a I"échelle monocristalline, en général, deux lois sont utilisées pour décrire la plasticité
cristalline : une loi d’écoulement permettant de vérifier I'activation d’un systéme de glissement, et le
cas échéant, de déterminer la vitesse de glissement de ce systéme ; en outre une loi d’écrouissage
pour décrire le durcissement sur chaque systéme activé suite a un glissement, en prenant en compte
I’évolution des défauts étendus créés au sein du matériau.

La loi d’écoulement adoptée pour les matériaux a I'état irradié est identique a celle a I'état non-
irradié : le modele de Cailletaud d’une maniére simple [Hoc et al. (2001)], sous forme d'une loi
puissance de type Norton, sans le terme d'écrouissage cinématique, cette étude ne s’intéressant qu’au
chargement monotone :

n
s n

eff

S S
TC

o= sign(¢*) =
7 ={ ) sion(r) =

0 0

sign(z°) Equation 2.7

ou s (s=1...12) est le numéro du systeme de glissement présenté dans le Tableau 1.11, n et K, sont les

parametres de Norton qui caractérisent la viscosité. rcs représente |'écrouissage isotrope, décrit par
une évolution de la cission critique sur chaque systéme de glissement. rjﬁ =‘2’S‘—T§ est la

contrainte dite effective, pour décrire la viscosité, (e) = () si >0, () =0 sinon.

Les lois d’écrouissage retenues sont basées sur I'évolution des densités de dislocations et/ou de
boucles de Frank, pour les matériaux aux états non-irradiés et irradiés. Par conséquent, on va les
présenter respectivement comme suit :

2.2.1 Pour les matériaux a I’état non-irradié

I n’y a que les dislocations qui interviennent dans le durcissement du matériau. La cission critique

s’écrit donc :
=7, + T,=T,+ 1o, /Zasupé‘) Equation 2.8
u

avec pg la densité de dislocations du systéme u, bp la norme du vecteur de Burgers des dislocations

de %a<110> , @™ la matrice d’interaction entre dislocations, [l le module de cisaillement.
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On distingue que, 7, est la contrainte de friction du réseau cristallin, qui dépend de la
température et reste constante pour une température donnée, et 7, représente la contrainte

athermique, qui décrit les interactions a longue distance dues a la présence des dislocations de forét.

La loi d’évolution de la densité de dislocations retenue est sous la forme classique, avec un terme
de multiplication et un terme d'annihilation, en ajoutant une matrice d’interaction b™ qui posséde la
méme forme que la matrice @ avec 6 coefficients indépendants, pour décrire I'interaction entre
dislocations sur I’évolution de la densité de dislocations :

1 > b¥py

O = I 9.2, ‘75 Equation 2.9

ou x est le facteur de proportionnalité qui compte le nombre des obstacles franchis par une
dislocation avant son arrét, et g, est le facteur de proportionnalité qui dépend du mécanisme
d'annihilation des dip6les de dislocations.

2.2.2 Pour les matériaux a I’état irradié

Les lois d’écrouissage retenues pour les matériaux a I’état irradié sont basées sur I’évolution des
densités de dislocations et de boucles de Frank (boucles de dislocations fautées de type interstitiel
créées sous irradiation). Les dislocations et les boucles de Frank interviennent simultanément dans le
durcissement du matériau. Selon I'’étude bibliographique dans la Section 1.4.3.3, la cission critique
s’exprime soit par la racine carrée de la somme de deux mécanismes durcissants par dislocations et
par boucles de Frank, soit par la somme des racines carrées de ces deux mécanismes durcissants :

a. Modéle « la racine de la somme »

12 4
7o =7y + (b, )ZZasup; + (e by )ZZ¢LPE Equation 2.10
u p

ol b, est la norme du vecteur de Burgers des boucles de Frank de %a<111>, @ est le diametre de

boucles de Frank, o, est la force d’obstacle effective des boucles de Frank, p (p=1...4) représente le
numéro du plan de glissement présenté dans le Tableau 1.11, p est la densité de boucles de Frank

sur le plan de glissement p.

D’une part, la loi d’évolution de la densité de dislocations du matériau a I'état irradié adopte la
méme forme que celle dans le cas du matériau a I'état non-irradié, en rajoutant un terme décrivant
I'interaction entre dislocations et boucles de Frank qui intervient dans la multiplication des
dislocations, dont le mécanisme a été présenté dans la Section 1.3.1 :
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1 \/st“pé +ky D 00!
ss & u p

o o Equation 2.11

-9.00 |7°

b K

avec kq le coefficient d’interaction effective entre dislocations et boucles de Frank.

D’autre part, aucun consensus n’existant dans la littérature sur la formulation de la loi
d’évolution de la densité des boucles de Frank pour les aciers inoxydables austénitiques a I'état
irradié, la loi d’évolution de la densité de boucles de Frank retenue adopte donc la forme de la loi
développée par Krishna [Krishna et al. (2010) et Krishna et De (2011)] :

3 3
o) =— > ps ﬂ(pLp —p Z‘ys‘ Equation 2.12

seplan(p) bD seplan(p)

ol A est l'aire d’annihilation des boucles de Frank qui est suggérée constante pour simplifier le

probléme étudié, et p™

est la densité stabilisée effective de boucles de Frank, avec pia‘ gpi’im.
Comme présenté dans la Section 1.2.3.6, on considére que la densité de boucles dans les canaux est
trés faible (balayage de I'ordre de 100%), et le reste du matériau non-déformé contient 100% de

boucles de Frank par irradiation. Par conséquent, on utilise ici piat pour représenter la densité

effective de dislocations a la saturation dans le matériau étudié, apres le processus du balayage des
boucles de Frank lors du glissement des dislocations.

Notons que le balayage des boucles de Frank par les dislocations mobiles ne s’effectue que de
fagon « in-plane » (c’est-a-dire dans le plan de la boucle), par conséquent, les boucles dans le plan de
glissement p ne peuvent qu’étre défautées par les dislocations ayant glissé suivant les 3 systemes de
glissement s dans le méme plan (s e plan(p))-

b. Modéle « la somme des racines »

Ce modéle utilise les mémes parameétres que ceux du modeéle précédent, mais avec un
raisonnement différent : les deux mécanismes sont entiérement séparés, sous forme additive :

12 4
Z'CS =7, +,UbD /Zasup; + aLlubL /Z¢Lpl_p Equation 2.13
u p

Cette fois-ci, en suggérant que les lignes de dislocation et les boucles de Frank défautées jouent
respectivement un réle dans la multiplication des dislocations, le libre parcours moyen total Ly peut
étre considéré comme la moyenne harmonique des deux libres parcours Lp et L, comme suit :

_:i+i,avec L, M et = Equation 2.14

KL
L. L L bt 7 k20!
u p
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Notons que ce type de moyenne harmonique des libres parcours a été utilisé dans le travail de
Monnet [Monnet (2009)] pour identifier différentes interactions entre dislocations. Aprés le
défautement d’une boucle de Frank, la boucle parfaite créée est incorporée dans la ligne de
dislocation passante (Section 1.3.1). Pour cette raison, les facteurs de proportionnalité xp et x
peuvent étre égaux. La loi d’évolution de la densité de dislocations du matériau a I'état irradié
s’exprime alors comme :

bsu u k P
1 DL +\/ DY

fos o Equation 2.15

-9.00 |7°

b K

Par ailleurs, la loi d’évolution de la densité de boucles de Frank adoptée garde exactement la
méme forme que celle présentée dans Equation 2.12.

En appliquant soit le modeéle « racine de la somme » soit le modele « somme des racines » pour
un matériau a I'état irradié, si la densité (ou le diamétre moyen) de boucles de Frank vaut O, on
retrouve les équations d’un matériau non-irradié.

2.3 Implémentation numérique des lois cristallines dans le
code de calcul ZéBuLoN

Avec les équations constitutives présentées précédemment, dans un premier temps, on souhaite
implanter numériquement les lois cristallines en grandes déformations pour les matériaux non-irradié
et irradié dans le code de calcul ZéBuLoN selon deux méthodes d’intégration des équations
d’évolution :

v Intégration explicite : Méthode de Runge-Kutta d’ordre 2 a pas adaptatif
v’ Intégration implicite : Méthode de Newton

Avant tout, un changement des variables sur les densités de dislocations et de boucles de Frank a
été réalisé, d'une part, pour obtenir des variables internes adimensionnelles, d'autre part, pour avoir

les ordres de grandeur similaires par rapport aux autres variables internes du systeme E et y°. Pour

ce faire, on pose :

s 2 s
s =b5op

L ) Equation 2.16
r’ =big pf

En les remplagant dans les formules concernées, on obtient :

- pour les matériaux & I'état non-irradié (Equation 2.8 et Equation 2.9) :

=1, +u DAt Equation 2.17
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b7t
p=| X —Gr [y, avec G, = 9. Equation 2.18
b

K D

- pour les matériaux a I’état irradié :

o Modeéle « la racine de la somme » (Equation 2.10, Equation 2.11 et Equation 2.12) :

12 4 i _
=1, + u\/ZaS“I‘; +a;yr’ Equation 2.19
u P
\/Zb“rs +K, 21 . .
rs = 4 P —G,r; |7°,avec K, =k, _52’ et G, =>¢ Equation 2.20
K b b,

er :_AL( ir;J(er o rLsat{ i 7}8 L L

seplan(p) seplan(p)

j, avec r* = bf/os""t etA = Aﬁ—'a- oc @ Equation 2.21

D

o Modeéle « laracine de la somme » (Equation 2.13, Equation 2.15) :

12 4 , .
T =T, + y[ Ya'n +a, /ZrL”j Equation 2.22
u p

\/st“r; +\/Kd,ZrL” b .
rs= : P —G.r} |y°,avec K, =k, 2 et G, ==¢ Equation2.23
K ¢ b? ‘b
L D

Les variables internes {vi} a intégrer dans le cas d’un matériau non-irradié sont E, yset rDS (i.e.
au total, 33 composantes pour ces 3 variables internes) et dans le cas d’'un matériau irradié sont E,
7/5, I’; et er (i.e. au total, 37 composantes pour ces 4 variables internes). Les expressions de 7?5, de
I> et de r,° sont déja données ci-dessus dans la loi d'écoulement et dans les lois d'évolution de la
densité de dislocations et de la densité de boucles de Frank. E peut étre obtenue via sa définition,

par :

F= ‘P)-P"=F-F"-E-E-L” Equation2.24

IIm

Pk~

IIm
IO

+

lm

PoE-(E-

IIm
Il

L'intégration d’une variable interne v; a I'instant t et pendant un incrément de temps At permet
de fournir des informations nécessaires a l'instant t+At. Dans la suite de ce chapitre, les calculs
mathématiques seront toujours détaillés pour les matériaux a I'état irradié, afin de présenter la
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problématique de fagon générale. Le systéme d'équations différentielles a intégrer peut étre établi par
les 4 équations suivantes :

Im
I
[T
[T

_1-5—5-(2A}/5£8)

n

-7\ . .
7= ) sian(e’)= (e - )sign (")
0
() \/stul’g+Kd|erp (b) \/sturg _'_\/I<dlzr|—p
o =| — —=Grg |7jours = — — =G5 |7
K K

er :_AL(er - rl_sat{ 3 ‘7/50( ZS:rDSJ
seplan(p) seplan(p)

Equation 2.25

S S
-7,

n
avec une fonction de fluage définie par : ®(x) = <%> , en posant X =
0

2.3.1 Méthode d’intégration explicite de Runge-Kutta

L'idée de cette méthode est d'estimer la valeur suivante (Yiat) par la somme de la valeur actuelle
(v et du produit de la taille de l'intervalle (h) par la pente estimée. Le schéma généralisé de la

méthode de Runge-Kutta d’ordre s s'exprime sous la forme : Yoo =V, + Atzslb.k. .
=1

Dans le code de calcul ZéBuloN, la méthode de Runge-Kutta met en ceuvre une intégration
explicite d'ordre 2 a pas adaptatif avec un "automatic time stepping" pour contréler la précision et
redécouper localement les pas de temps. La méthode RK2 (Runge-Kutta d'ordre 2) donne 2
évaluations de I'ensemble des variables internes {v;} pendant un incrément de temps [t, t+At], ce qui
permet de fournir un développement limité a I'ordre 2 :

)t + A0 = v )0+ 0 0at+ }(t)%tz+O(At3) Equation 2.26

L'implémentation de cette méthode d’intégration est relativement simple, car elle permet aux
développeurs de ne fournir que la liste des équations différentielles sans se soucier d’entrer dans
I’écriture et I'implémentation des dérivées partielles complexes. Cependant, I'intégration peut étre
gourmande en temps CPU. Il faut en général appliquer un grand nombre de pas pour limiter les
erreurs. Dans le cadre de ma these, on utilise directement la routine RK sous ZéBuLoN pour réaliser les
intégrations des variables internes.
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2.3.2 Méthode d’intégration implicite de Newton

La méthode de Newton (théta méthode avec 4 = 1) consiste a résoudre un systeme d'équations
non-linéaires appelées résidus. Un schéma totalement implicite est utilisé en évaluant les variables
internes {vi} a chaque fin d’incrément de temps t.=t(+At. Apres la linéarisation du systeme

d’équations, les résidus a annuler peuvent s'écrire :

Im

R.= Ay® —D(z°

—7.)sign(z°)At

JZbS“r; +K 2P
u p

~G,r; [ouR, =Ar; —|Ay®

c' D

(a)
R, =Ar; —|Ay® G,r;

c' D

JZbS“rs - J Ky D1
u p _
K

K

3 3
Rer =Arf + AL(er - rfa‘{ ‘AJ/SO( > I’DS]
seplan(p) seplan(p)

Equation 2.27

Aprés avoir réalisé un développement limité a I'ordre 1 autour de la k™™ itération de la méthode

de Newton, la linéarisation du systéme s’écrit :
Equation 2.28

(R)= (R)((Av,), [%} (A}~ {av))= 10}

Avec cette derniére, on peut établir les nouvelles valeurs des variables internes pour I'itération
suivante :

ORE] [ oRE ] [ORET] [ ORE]
_aAE_ _aAy” | _aArD“ | _aArL“ |
B k ] r kT r kK 7 r kK ] K
AEk+1 AEk aRf aRf aRys aRys RE
S S u u k
Ay, ., _ Ay ~ ZOAE: :8A7/ | :OArD: :OAqu: ' Rys Equation 2.29
A || A oR’ oR’ oR" oR" R
Arfy Arf, _aAE_ _6A7/” | _6ArD“ | _8Aqu | RrkLp
(R [orS ] R ] [oR:]
_GAE_ _8A7/“ _GArg _aAqu |
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Finalement, toutes les variables internes {v;} prises en fin d’incrément peuvent s’exprimer par :
{Vi }t+At = {Vi }t + {Avi }t+At’ v{Vi }t+At Equation 2.30

On rappelle que, pour un acier inoxydable austénitique de structure CFC, il existe 12 systémes de
glissement s distribués dans 4 plans de glissement p. A I'état irradié, la matrice jacobienne, dans
laquelle des dérivées partielles de chaque résidu par rapport a toutes les variables {vi} a intégrer
compte une matrice carrée non-symétrique de 37*37 (9 termes pour E, 12 termes pour y*°, 12

S
D’

reporté dans I’Annexe I. 3.

termes pour rg5, et 4 termes pour r”). Le détail des calculs des dérivées partielles des résidus est

2.3.3 Algorithmes pour les méthodes d’intégration explicite et implicite

Dans le cadre de ces travaux, on ne met en ceuvre que les implémentations numériques des lois
cristallines en grandes transformations. Ces lois cristallines ont été également implémentées en
petites déformations dans le code de calcul ZéBuLoN, dont les détails ne seront pas présentés dans
cette thése. Afin d’expliquer les procédures de calcul, on précise ici les algorithmes principaux des
intégrations locales pour la méthode de Runge-Kutta d’ordre 2 et pour la méthode de Newton aux
pages suivantes (Tableau 2.1), en appliquant le formalisme présenté au-dessus, pour un incrément de
temps passant de t a t+At.

Afin d'intégrer la loi de comportement, dans le cadre des grandes transformations, il est
important de choisir une approximation cinématique au cours d'un pas de temps pour évaluer le
tenseur vitesse de déformation D . L'hypothese faite dans notre modele consiste a supposer que la

vitesse des particules est constante au cours de l'incrément considéré. Ceci implique une variation
similaire du gradient de déformation F :
=T

E. =F._, —(@-n)AE, avecy = TA_tt, reftt+At] Equation 2.31

=t+At

L'approximation du chemin linéaire a vitesse constante provoque une variation de volume. Pour

det(£t+At ) %

résoudre ce probleme, aprés I'étape de l'intégration, une correction E = E est
=t+At det E =t+At
t+At

nécessaire afin d'assurer qu'une incompressibilité plastique (sans variation de volume lors de la
transformation plastique) est toujours garantie : det(E)z det(E) et det(E)zl.
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(0) Vérification de l'incompressibilité plastique : det@): det(ﬁ) et det@):l
(a) Les entrées au début de I'incrément a l'instant t : E(t) , AF et {vi}t)
(b) Tenseur de contrainte de Mandel : M :g (/::\ : EGL)

=M :(ms ®ns)

(c) Cission résolue de chaque systéme de glissement : 7° = M : Ns

(d) Cission critique de chaque systeme de glissement :

(d1) pour le matériau a I'état non-irradié : 7, =7, + i /Zasu ry
u

(d2) pour le matériau a I'état irradié :

(a) 12 4
rj:ro+,u\/2as“r”+a22rp ou 7 —r + U /Zas“r” +a, Zr[’
u u p

(e) Vitesse de glissement de chaque systeme de glissement : (2'5 , r

(f) Tenseur gradient du vecteur vitesse de glissement plastique : L P = Zy'sus

s=1
(g) Intégrations locales des variables internes {v;}
E=F-FE-E-(XArN)
*| -1 .
< > sign(z°)= —7%)sign(z°)
o st”r“ +Kd,2r o \/stur“ +\/Kd,2r
_Gchs 7/ = _GCrDs 75

= p P sat 3 .S 3 S
f :_AL(rL - 7/‘ ZrD

seplan(p) seplan(p)

(g1) par la méthode de Runge-Kutta d'ordre 2
(g2) par la méthode de Newton

(h) Normalisation du tenseur gradient de la transformation élastique (incompressibilité plastique) :

dettt+At )

EH—A'{_ detiE ) —t+At

(i) Mise a jour du tenseur gradient de la transformation plastique : P =E" .
=t+At =t+At =—t+At

(j) Mise a jour des sorties a la fin de I'incrément a l'instant t + At :g(t + At), {vi }(t + At)

Tableau 2.1 : Algorithme de I'implémentation numérique des lois cristallines aux états non-irradié et
irradié.
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Intégration explicite de RK

(1) | Routine explicite dans le code ZéBuLoN

{v,}(Hm):{v,}(r)w{ﬁ,)[H A o)+ L vt }(z)]

(g)

(82)

Intégration implicite de Newton

R, =Ay' —®(r'|—7))sign(r")At

S P st f P
(a) \/zb ’”n*Kd:Z’?, ) \/KJ:Z’”
u P \

R, =Ar, —‘Ay‘| —G.r, [ou R, =Ar, —‘Ay | r

D

K

P

seplan(p) seplan(p)

orRE ] [erE ] [erE] [ oRE
OAE | |any" | |oary | |oart

AE ) (AE, (or' ] [or: ] [er: ]| [er! R}
s | | an (OAE | oAyt | |odny| | oar _Rj.
Ay | A | [ TerST Tars ] [art ] Tor: ] "
M) M) L1aaE | [aay” | |aavg | oy || (R
fort ] Tert ] [or" ] [or:

OAE | |ony" | |anr | | anvy

=V E +A§H~"\f
y1‘+m - J/.' + Aywm
‘V.’\JHA,' r.f),t + Arf)um
r-’J.UHAr + AFIPHAI

Tableau 2.1 (suite) : Les méthodes d’intégration local de RK2 et Newton.

Il est a3 remarquer que selon la littérature [Weber et Anand (1990)], un grand nombre
d'algorithmes existants [Kalidindi et al. (1992), Anand et Kothari (1996), Ling et al. (2005), Vincent
(2009) et Nguyen (2010)] sont développés en estimant le nouveau tenseur gradient de la
transformation plastique a l'instant t+At par le schéma d'Euler implicite (Euler forward Scheme) :
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P, —optL?, o, —ep|{ Ty N |p, ~ {1+ Ty )R, touaton232

Le tenseur gradient de la transformation élastique peut étre soit ensuite calculé par

1-2: (ou dit d'essai)

-1 . . , . . . *
= Fn 1(Pn 1) , soit estimé directement via un tenseur «trial» E = Fn
=n+ + =n+

£~ onb ol =, 2 ew - Xar N~ E, 0} 1- X

Equation 2.33

Pour éviter le risque d'imprécision du calcul ou encore d'un probleme théorique a cause des

valeurs propres non réelles dans le calcul de I'exponentiel lorsque I:p est un tenseur non-symeétrique,

on a décidé de considérer E comme une variable interne libre a intégrer dans toute la suite de nos

calculs numériques, sans proposer une estimation en utilisant la méthode présentée ci-dessus. Par
contre, a titre de comparaison, une implémentation avec cette approximation a été faite et est
présentée dans I’Annexe I. 4. D’ailleurs, une démarche appliquant le schéma d'Euler implicite a été
réalisée dans le code de calcul Cast3M, qui sera présentée dans la section suivante, afin de faire une
comparaison des résultats entre les deux codes de calcul.

Au cours de l'intégration locale, si I'intégration implicite échoue sur un point de Gauss (méme
apres le découpage du temps), le calcul passe automatiquement a l'intégration explicite, afin de
continuer le calcul, et la matrice tangente est évaluée par la méthode implicite en utilisant les
incréments obtenus a partir de la méthode explicite.

2.3.4 Résolution globale

Pour obtenir une résolution du systeme d'équations au niveau global, qui régit la loi de
comportement, les différentes matrices tangentes cohérentes pour la méthode d'intégration implicite
adaptées a la formulation lagrangienne totale (Son développement a été présenté dans le rapport
d’avancement de X. HAN [Han (2010)], non reproduite ici) et a la formulation lagrangienne
réactualisée (Annexe l. 5) ont été développées. Concernant la méthode de type Runge-Kutta, il est
possible d'utiliser des méthodes de perturbation pour évaluer la matrice tangente, ces méthodes
peuvent cependant avoir un co(t trés important.

Sur la résolution itérative, comme la matrice tangente pour la formulation lagrangienne totale
basée sur le premier tenseur de Piola-Kirchhoff (PK1) s'écrit d'une fagcon non-symétrique, un solveur
non-symétrique doit étre utilisé afin de résoudre le systéme linéaire. Par contre, avec la formulation
lagrangienne réactualisée, il suffit d'utiliser un solveur symétrique, dont I'application est plus efficace.
Dans la suite de la thése, la matrice tangente cohérente dans la configuration réactualisée [CUL] sera

adoptée pour toutes les simulations numériques. Un organigramme simplifié est présenté dans la
Figure 2.2 :
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/ t>t1+At \

AF Intégration de la loi de comportement Fiint 2
t , , v o . I t+At
v Correction de I'incompressibilité plastique Vi [C]
/ Intégration locale \
Intégration explicite de Runge-Kutta Intégration implicite de Newton

Résolution globale Formulation Lagrangienne réactualisée
Solveur symétrique

[KI=[,[B"] -lcu][8Ybe  {F}=] [B] -{on. )00

Figure 2.2 : Organigramme de I'implémentation numérique dans le code de calcul de ZéBulLoN.

2.4 Implémentation numérique des lois cristallines dans le
code de calcul Cast3M

Basé sur les travaux de Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)], dans lequel les
implémentations d’une loi cristalline pour un matériau CC a I'état non-irradié avec les méthodes
d’intégration de Runge-Kutta a pas adaptatif (RK2 ou RK4) et de Newton ont été réalisées dans le code
de calcul Cast3M utilisé au sein du CEA, notre travail consiste a les modifier et élargir afin d’obtenir
une loi cristalline implémentée dans Cast3M pour les matériaux CFC aux états non-irradié et irradié,
avec ces deux méthodes d’intégration.

Afin de simplifier nos implémentations, en gardant les 3 variables internes identiques (y°,r3 et
") a celles implantées dans ZéBuLoN, la variable interne E a été remplacée par EZL (tenseur de la

déformation élastique de Green-Lagrange). Cette modification permet d’appliquer le schéma d'Euler
implicite et la notion du tenseur « trial » présenté précédemment [Anand et Kothari (1996)], qui a été
implémenté dans le code Cast3M par L. Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)]. Cette modification
est également réalisée dans le code ZéBuloN, les résultats obtenus montrent qu’il n'y a aucune
influence sur le temps de calcul, ni sur I'exactitude de calcul, par rapport aux implémentations
effectuées dans la Section 2.3.

En utilisant le schéma d'Euler implicite et la notion du tenseur trial, on obtient :

E* ~E_| (Z_Jr ZA)/SQSJ Equation 2.34

65



CHAPITRE 2 : Modele micromécanique a I’échelle cristalline

Pour passer a la déformation élastique de Green-Lagrange, on calcule tout d'abord le tenseur des

dilatations élastiques Cauchy-Green droit C* = E' -E comme suit :

*

T
T * ~ s S T S S < .
£ ~(10 XN BB (1 DN faonzas
S S
Le développement limité d'ordre 1 nous permet de donner :

=n+l

(=:e* =C° + ZZ“A}/S‘@E+1 ﬁs} Equation 2.36

En passant au tenseur de la déformation élastique de Green-Lagrange, on obtient finalement :

E:L =B + DAY Ee NS} Equation 2.37
S

ou { } signifie la partie symétrique du tenseur.

Comme les expressions des résidus des variables internes y°, r; et r,” ne présentent aucune

différence par rapport a la démarche précédente, on peut établir les résidus a annuler :

e =
EGL =GL

R, =—E% +E° + YAy {C° N}, avec B\ =""E° ="E° +AE’,

R.= Ay® —O(r°| —7.)sign(z°)At

\/sturcf + Kdlerp (b) \/zbsur§ +\/Kdlerp
u p u p
K

(a)
R, =Ar; —|Ay® ~G,I; |[ouR, =Ar; —|Ay®

K

3 3
R, = ArP + AL(rL" - rfa‘{ Z‘A}/S j( ZFS]
seplan(p) seplan(p)

Equation 2.38

L'écriture des résidus nous permet de calculer leurs dérivées partielles par rapport aux variables
internes, afin de construire une matrice jacobienne :
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oRY, oRY, oRY, oR},
TR ][R ] [eR] [R]
(OAE, | |oAy'| |oAry| [oAr]
R | [R [R ][R
OAE, oAy’ OAr, OAr
i oRY, 7 :aRpr 7 :8R:p 1 'aRpr 7
BAES | oAyt | oAt | | oAr?

e s . , s . N
Le tenseur EGL est un tenseur symétrique. Par conséquent, pour chaque itération, il y a au total

34 variables a intégrer : 6 composants pour le tenseur EEL, 12 pour y*, 12 pour r3 et 4 pour r”. On

présente les détails de ces calculs dans I’Annexe I. 6. Les implémentations de la loi cristalline avec les
méthodes d’intégration de Runge-Kutta et de Newton ont été réalisées au sein de I'Umat implicite.
Dans le code de calcul Cast3M, a ce jour, il n'est pas possible de fournir une matrice tangente

......

.....

(e.g. dans le code Abaqus) ne sont pas utilisées dans le reste du code Cast3M.

2.5 Tests pour valider les implémentations numériques

Aprés avoir implémenté le modele cristallin dans les codes de calcul ZéBuLoN et Cast3M, afin de
nous assurer que le formalisme en grandes transformations pour les matériaux CFC et les
implantations pour les deux méthodes d'intégration sont correctes, une série de tests sur un
monocristal ont été effectués. Avant tout, les constantes d'élasticité ont été analytiquement calculées
et numériquement validées sous ZéBuLoN. Puis une vérification des systemes de glissement activés et
des facteurs de Schmid est réalisée. Pour finir, on compare les résultats obtenus par ces deux
méthodes d'intégration dans les deux codes de calcul, selon les tests de traction simple et un test de
glissement simple, afin de valider les implémentations numériques.

2.5.1 Elasticité cristalline

Le cristal de fer austénitique (fer-y) présente une forte anisotropie élastique dans la réalité
[Huntington, 1958]. Sur le comportement mécanique macroscopique du matériau, |'effet de I'élasticité
anisotrope est souvent négligé. Cependant, pour étudier la rupture ductile du monocristal, il est
intéressant d'ajouter I'élasticité anisotrope dans le modele a I'échelle cristalline, afin d'obtenir des
résultats plus précis. Une estimation autocohérente inverse est appliquée pour calculer
analytiquement les constantes d’élasticité, ensuite ces valeurs sont vérifiées et validées par les
simulations numériques sur un agrégat polycristallin.
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2.5.1.1 Calcul analytique des constantes d’élasticité

Hypothéses :
- Agrégat polycristallin avec un désordre parfait au sens de Kréner [Kroner (1986)] ;

- Les aciers austénitiques inoxydables (304/316) comportent une seule phase d'austénite y. La
petite quantité de ferrite a est négligée ;

- Elasticité cubique a I'échelle monocristalline ;

- Influence de la température sur le facteur d'anisotropie élastique négligeable.

Avec les hypotheses ci-dessus, il est possible de remonter au calcul des modules d'élasticité du
monocristal qu’on connait mal entre 280°C et 380°C, a partir du comportement élastique
macroscopique supposé isotrope. Selon les données dans la littérature d’EPRI [Tang (2004)], le module
d'Young E et le coefficient de Poisson v pour les aciers austénitiques inoxydables de la série 300
peuvent étre calculés a partir des relations présentées dans le Tableau 2.2. Pour les tests a 330°C, on
obtient Ex~ 173GPa et v = 0.316.

Module d’Young E=f(Ten"°C) 200379.5-81.221*T
Coefficient de Poisson v =f[Ten"°C) 0.2921 + 0.00007169 * T
E
Module de cisaillement = f(E, —
=/ ) 201+v)

Tableau 2.2 : les expressions des module d’Young, coefficient de Poisson et module de cisaillement en
fonction de la température [Tang (2004)].

En utilisant les relations k = , ONn peut obtenir respectivement le module

L et luzi
3(1-2v) 2(1+0)
d'élasticité hydrostatique (ou de compressibilité) et le module de cisaillement a I'échelle
macroscopique, pour un polycristal isotrope :

k ~157GPa
i ~66GPa

Pour un polycristal formé de grains de structure cubique, le comportement élastique est défini
par:

C = 3kJ + 21K, + 2u°K,

avecK;=A-J, Ky=1-AetA=¢ ®e ®e e, +e, Ve, Ve, ®e, +e, Ve, ®e, ®e, dans une
base orthonormée (el,ez,ea). Le polycristal étant isotrope son comportement effectif se réduit a C =

3kJ + 2 n K. L'estimation autocohérente correspondant a un milieu C° dont le comportement est

celui du milieu homogéne équivalent. En prenant en compte la compressibilité des cristaux, on peut
obtenir une équation pour I'estimation autocohérente du module de cisaillement [Bornert et al.
(2001)] :

8(ﬂAC)3 " (9k + AL XNAC )2 —3u° (k + 44 ),uAC — 6k’ =0 Equation 2.39
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Ici, le module de compressibilité est déterminé exactement par k =k . On suppose que le module
de cisaillement par l'approche autocohérente 4”° est une bonne estimation du module de

cisaillement macroscopique .

Puisque une élasticité cubique peut étre utilisée pour les matériaux CFC, le tenseur d'élasticité
d'ordre 4 en notation de Voigt-Kelvin dans le repére du monocristal s'écrit par :

Cll C12 C12
ClZ C:ll c12 0
A — C12 C12 Cll
= Cu
0 Cus
L C44

Les relations qui lient les coefficients a déterminer C,4, Cy, et C,, avec les modules d'élasticité du
cristal peuvent s'exprimer par :

3K+4u
c. =T a
i 3k 32
— <l
C,,=—"—%
12 3
Cu =1

Avec ces relations, I'estimation autocohérente du module de cisaillement [Hill (1965)] peut
s'exprimer comme :

8(/J e )3 + (5C11 +4C,, )(:U he )2 —Cy (7C11 —4C,, )ﬂAC -Cy (C11 -Cp, )(Cn + 2012) =0

On considére que le facteur d'anisotropie élastique pour les aciers austénitiques de série 300 est
le méme pour le fer-y a température ambiante [Sauzay (2007)], qui est donné par :

b
M _2Cu 33

a: 3 =
H Cll_CIZ

On obtient finalement les constantes d’élasticité :

Cu (GPa) Cyy (GPa) Cu (GPa)
198.6 136.2 104.7

2.5.1.2 Validation par la simulation numérique par éléments finis
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En s'inspirant des données issues de [Ledbetter, 1981], pour les aciers inoxydables 316, le facteur
d'anisotropie élastique est relativement constant : a=3.51+0.19. De plus, un autre coefficient
y=C,/C,, est aussi relativement constant : y = 0.642 + 0.037. Selon notre calcul analytique présenté

ci-dessus, les résultats obtenus sont en accord avec les valeurs données dans ce rapport.

Afin de valider numériquement les coefficients d'élasticité obtenus, les tests sur un agrégat
polycristallin avec des grains élémentaires cubiques ont été réalisés. L'agrégat contient 8000 grains
(20x20x20) avec les éléments c3d20 (Figure 2.3). Les orientations cristallines sont obtenues a partir
de tirages aléatoires des angles d'Euler (¢, ®d,¢,). Une formulation en petite déformation et un

comportement élastique linéaire du matériau sont appliqués. Les conditions aux limites KUBC
(déformation imposée) et SUBC (contrainte imposée) sont utilisées respectivement. Les résultats
déterminés sont présentés dans le Tableau 2.3.

Figure 2.3: Agrégat polycristallin constitué de 8000 grains élémentaires cubiques, avec les
orientations cristallines aléatoires.

KUBC SUBC

rirage 1 x (GPa) 157 157
1 (GPa) 69.0 67.1

Tirage 2 x (GPa) 157 157
1 (GPa) 68.4 66.7

Tableau 2.3 : Module de compressibilité et module de cisaillement calculés avec les conditions aux
limites en contrainte homogéne au contour (SUBC) ou en déformation homogéne au contour (KUBC),
pour 2 tirages des orientations cristallines aléatoires.

Les modules de cisaillement effectifs obtenus sont trés proches de la valeur utilisée dans
I'estimation autocohérente (k = 157GPa et i = 66GPa). Par conséquent, I'hypothése de la validité de

I'estimation autocohérente est vérifiée. Dans tout ce qui suivra, sauf indication contraire, les
coefficients d'élasticité calculés ci-dessus vont étre utilisés.
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2.5.2 Tests simples pour les matériaux non-irradié et irradié sous ZéBuLoN

Cing orientations cristallographiques représentatives ([001], [111], [011], [012] et [125]) sont
choisies a l'aide de la projection stéréographique faisant apparaitre les systemes de glissement, selon
la convention de Schmid-Boas (Figure 2.4), afin de vérifier théoriquement les différentes conditions
d'activation (glissement simple, glissement double et glissement multiple).

[100]

Figure 2.4 : 5 points de tests de traction simple présentés sur la projection stéréographique selon la
convention de Schmid-Boas.

Les simulations de traction simple et de glissement simple (pour éviter I'ambiguité, ici le
1 0
glissement simple est un essai, dont la cinématique est u, :(Fij -5 )xj, aveCc F=|0 1 0] Cette

0 01

terminologie ne concerne pas l'activation d’un seul systéme de glissement) sont réalisés sur un
élément fini cubique c3d8 (élément en 3 dimensions avec 8 nceuds et 8 points de Gauss) a
interpolation linéaire du champ de déplacement de dimension (1x1x1) mm?® (Figure 2.5). Toutes les
conditions d'essais et les paramétres utilisés (pas encore identifiés) sont précisés dans le Tableau 2.4
et le Tableau 2.5.

Figure 2.5 : Un élément fini cubique pour les tests de traction et de glissement simple.
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Au niveau de la loi de comportement, suite a la recherche bibliographique selon [Krishna et al.
(2010) et Krishna et De (2011)] sur les lois de comportement des matériaux irradiés de structures CFC
et CC a I'échelle cristalline, le modele «la racine de la somme » est appliqué. Ce modele sera
prioritairement utilisé pour identifier les paramétres du modele dans la suite de la thése. On note ici
que bp et b, sont respectivement les vecteurs de Burgers qui valent 2.54A et 2.08A selon la littérature
[Pokor (2004b)], les paramétres de Norton sont choisis afin d’obtenir une faible viscosité, la densité
initiale de dislocations ppini (resp. de boucles de Frank pLiy) sont données par systeme de glissement
(resp. par plan de glissement) en supposant que les dislocations (resp. les boucles de Frank) soient
uniformément distribuées dans le matériau, la matrice d’interaction a™ utilise les valeurs présentées
dans le Tableau 1.15, et la matrice d’interaction b™ prend une forme simplifiée avec b=0 si s=u et b=1
sinon, pour retrouver la formule utilisée dans [Hoc et Forest (2001)]. Les paramétres de Norton ont
été choisis afin d’avoir une trés faible dépendance de la vitesse, pour évaluer la performance des
implémentations numériques. Les conditions aux limites sont construites selon la direction de
traction. Les maillages initiaux et déformés sont reportés dans I’Annexe I. 7.

Tractions simples Glissement simple
orientation | X3[001] | x3[11] [ x3[o11] | x3[012] x3 fi2s] x3 [001]
cristalline | x1[100] | xz [oi1| | xz [om] | Xz [Loo] X1 [210] X1 [100]
. . , . Déplacement imposé
Chargement Déplacement imposé selon X3 a la face {z=1} .
selon X1 a la face {z=1}
=0} : Uz=0 ; {y=0} : Uy=0; =0}: Uz=0; =0}: Uz=0;
Conditions aux tz=0}: Uz ly=0}: Uy . tz=0}: Uz z=0}: Uz {z=1}: Uy=Uz=0;
. {x=0} : Ux=0; {x=1} : mpc suivant {x=0}: Ux=0; | O:Ux=Uy=0;
limites . {z=0} : Ux=Uy=Uz=0
Ux ; {y=1} : mpc suivant Uy O:Uy=0 A: Uy=0
Déformation Déformation a 20% avec une vitesse de déformation de 10°s™ 400%

Tableau 2.4 : Les tests simples réalisés pour les simulations de traction et de glissement simple sur un
élément fini. mpc : « Multi-Point Constraint » — les dégrées de liberté d’un groupe de noceuds sont
égales suivant une direction donnée.

Cu: (GPa) C1, (GPa) Cu (GPa) H (GPa) n Ko (MPa.s™™)
198.6 136.2 104.7 65.6 15 1
70 (MPa) Ge K bo (A) b (A) po’ini (M)
5 10 40 2.54 2.08 lel2
o (M) ¢ (M) aL AL p (M) Kai
1e23 2.3e9 0.35 1le8 0.5e23 le-5
a a as a as as
0.124 0.124 0.07 0.625 0.137 0.122
by b, b; b4 bs bg
0 1 1 1 1 1

Tableau 2.5 : Liste des parameétres matériaux pour la simulation numérique sur un élément fini (état
non-irradié).

2.5.2.1 Vérification de la loi de Schmid via les tests de traction simple

Au début du test, les cissions résolues initiales pour tous les systemes de glissement sont les
mémes, ceci implique que le systeme qui possede le facteur de Schmid le plus grand est activé en
premier. Les résultats des tests de traction sont présentés dans le Tableau 2.6.
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Les activations des systemes de glissement primaires sont cohérentes avec leurs positions sur la
projection stéréographique. L’activation du systeme de glissement secondaire pour une traction
suivant [125] a été vérifiée dans les théses de Tabourot et de Saai [Tabourot (1992) et Saai (2007)]. Les

facteurs de Schmid sont vérifiés graphiquement en calculant le rapport a/z-s

activée ”

Direction de traction -
) [001] 11] [011] [012] fi2s]
Nombre de systémes 8 6 4 5 1
activés
Noms des systémes B4, B2, D4, D1, D1, D6, A6, B4, B5, B4 A3 84
activés A2, A3, C3, C1 A3, C3, C1 A6, A3 !
Systéme de i i i i 1
glissement secondaire
Facteur de Schmid des 1 2 1 J6 J6
systémes activés NG 3.6 J6 5 5

Tableau 2.6 : Les systemes de glissement activés et les facteurs de Schmid pour les tests de traction
simple.

2.5.2.2 Glissement simple sans écrouissage

Apres avoir vérifié la loi de Schmid en faisant les tests de traction simple, on souhaite vérifier les
modeles explicite et implicite par un test de glissement simple quand aucun écrouissage n'est
introduit, avec une matrice d'interaction isotrope a, =a, =a, =a, =a; =a, =1. La Figure 2.6
présente la réponse du monocristal, lors d'un glissement simple. En comparant avec les courbes
montrées dans [Besson et al. (2001)], on trouve la méme forme de comportement périodique. Au
cours d'une rotation sans fin du réseau cristallin, certains systemes de glissement sont successivement
activés, désactivés et réactivés. Cependant, le nombre total des systemes de glissement actifs reste
toujours égal a 8. Avec les méthodes d'intégration explicite et implicite, les courbes montrent une
parfaite cohérence (Figure 2.6).
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Figure 2.6 : Les courbes de contrainte de glissement en fonction de la déformation pour le test de
glissement simple, avec les 2 méthodes d'intégration.
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2.5.2.3 Comparaison des résultats obtenus par les deux méthodes d’intégration

Avant de comparer les deux méthodes d'intégration, on décide de choisir le tenseur de
contrainte de Mandel M (par rapport au tenseur de contrainte PK2 I1° qui est défini dans I’Equation

2.4), du fait de sa précision, pour calculer la cission résolue z°. On note que ce choix est valable pour
tous les calculs numériques concernés dans ce rapport. Les calculs en utilisant les tenseurs de Mandel
et de PK2 en explicite et en implicite ont été réalisés pour tous les tests de traction simple et de
glissement simple. Les résultats montrent que I'erreur absolue est toujours inférieure a 0.3%. De plus,
['utilisation de l'un ou l'autre de ces deux tenseurs ne pose pas de probléme sur l'activation et Ia
désactivation des systémes de glissement.

Tous les parameétres de calcul pour les deux méthodes d'intégration sont choisis identiques pour
pouvoir comparer la précision et la performance de ces deux méthodes. Les critéres de convergence
sont donnés dans le Tableau 2.7.

*Integration runge_kutta 10°
*Integration theta_method_a 0=1 10" max_iteration=250

Tableau 2.7 : Les critéres de convergence pour la méthode explicite RK2 et pour la méthode implicite
de Newton (théta méthode).

Les résultats de ces simulations sont assez remarquables. Avec la méthode d'intégration
implicite, les courbes de traction obtenues pour les états non-irradié et irradié suivant [001], [111],

[011], [012] et [125] sont illustrées respectivement sur les Figure 2.7(a) et (b). Leurs systémes activés
et les facteurs de Schmid (Tableau 2.6) correspondent bien aux calculs analytiques. De plus, les
résultats obtenus pour les directions de traction [011], [012] et [125] avec la méthode explicite ont été
également présentés sur ces figures, ils montrent de tres bonnes cohérences avec ceux obtenus par la
méthode implicite. Il est a noter que dans le cas ou la direction de traction suit |'orientation
cristallographique[i25], un seul systeme (i.e. systéme primaire) est initialement activé. Suite a une
rotation du réseau cristallin, un autre systéme (i.e. systéme secondaire) est également activé. Le
changement du nombre de systémes activés provoque un point angulaire (non-dérivable) de la courbe
de traction en ce point-la.

Par contre, avec la méthode d’intégration explicite (et parfois avec la méthode d’intégration
implicite), pour les tests de traction simple avec un "grand" nombre de systémes de glissements
activés (i.e. 8 pour [001] et 6 pour [111]), une instabilité numérique apparait lors de ces calculs (Figure

2.8(a) et (b)). Cette instabilité de calcul provoque une bifurcation de glissements plastiques, qui peut
se traduire par un glissement ayant lieu préférablement suivant un systéme de glissement activé par
rapport a I'autre (initialement activé) situé dans le méme plan de glissement (Figure 2.9(a) et Figure
2.10(a)). Par conséquent, la moitié de systémes activés se désactivent simultanément (i.e. 4 au lieu de
8 pour [001] et 3 au lieu de 6 pour [111]), et 'autre moitié glisse plus rapidement pour atteindre le

bon niveau du glissement plastique cumulé. La bifurcation des glissements plastiques provoque
également une bifurcation de densités de dislocations correspondante (Figure 2.9(b) et Figure
2.10(b)). Le phénomeéne de bifurcation numérique a été également constaté dans les modeéles
cristallins implémentés dans les codes de calcul Cast3M (qui sera présenté dans la section suivante) et
Code Aster [Rupin et al. (2011)].

74



CHAPITRE 2 : Modele micromécanique a I’échelle cristalline
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Figure 2.7 : L’évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation conventionnelle pour les
tests de traction simple suivant différentes orientations cristallographiques. Les résultats obtenus par
la méthode d’intégration implicite sont présentés en couleur et ceux obtenus par la méthode
d’intégration explicite sont présentés par traits noirs fins en pointillé. (a) Etat non-irradié, (b) état
irradié.
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Figure 2.8 : L’évolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation conventionnelle pour les
tests de traction simple pour les directions de traction [001] et [111], avec les méthodes d’intégration
explicite et implicite. (a) Etat non-irradié, (b) état irradié.

Ce type d'instabilité numérique a été remarqué et discuté dans [Forest (1998)], en faisant une
analyse de la bifurcation en fonction des coefficients de I'écrouissage latent. D’aprés une analyse
numérique avec notre modéle, on remarque que ce résultat dépend de la matrice d'interaction a™ et
de la viscosité introduites dans la loi d’écoulement. Pour une matrice d'interaction supposée isotrope
(e.g. a;=a,=as=a;=as=ag=a) ou dans le cas ou les coefficients de I'écrouissage latent sont identiques et
inférieurs au coefficient de I'auto-écrouissage (e.g. (a,=az=a,=8s=as=a\ atent) <(21=8aut0)), l'instabilité de
calcul disparait quelle que soit la viscosité. Dans tous les autres cas, pour un modeéle plastique ou tres
peu viscoplastique, on peut constater un phénomeéne d’instabilité numérique due a I'accumulation des
erreurs lors de calculs numériques. Si on maintient la matrice d'interaction identifiée a partir de la
DDD (a;=0.124, a,=0.124, a;=0.07, a,=0.625, as=0.137, a¢=0.122), le phénoméne de bifurcation se
stabilise et tend a disparaitre tant qu'on augmente progressivement le parametre de Norton Ko. La
cause est relativement simple : lorsque la sensibilité a la vitesse du modele augmente, I'écoulement
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viscoplastique peut "franchir" plus facilement la frontiére du domaine d'élasticité initial, ce qui permet
de réduire, méme d’éliminer le probléeme de l'instabilité lors de la compétition entre différents
systemes de glissement activés. Sur les Figure 2.11(a) et (b), on montre la contrainte de traction
rationnelle en fonction de la déformation conventionnelle, pour différentes matrices d’interaction a™
et parametres de Norton K,. Des calculs supplémentaires suivant la direction de traction [001] ont été
réalisés sur un petit agrégat monocristallin qui posséde 27 (3x3x3) éléments finis cubiques c3d20r
(élément quadratique réduit). Les mémes chargements et conditions aux limites ont été appliqués.
Une bifurcation numérique a été observée avec la méthode explicite, ainsi qu’avec la méthode
implicite. Ce phénomeéne peut étre également amélioré en utilisant les moyens décrits ci-dessus
(Figure 2.12).

Apres avoir identifié le phénomene de bifurcation numérique, avec notre modele pour les
matériaux a I'état irradié, on peut également observer un durcissement suivi par un adoucissement
pour chaque orientation cristallographique (Figure 2.7(b) et Figure 2.8(b)). A la suite de
I'adoucissement, un durcissement est observé, car la stabilisation de la densité de boucles de Frank

est stabilisée (a p.**) (Figure 2.10(c)) et la densité de dislocations augmente de facon continue.
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Figure 2.9 : Le phénomene de bifurcation numérique observé suivant la direction de traction [001],
pour le matériau a I'état non-irradié. (a) les glissements plastiques, (b) les densités de dislocations.
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Figure 2.10 : Le phénomeéne de bifurcation numérique observé suivant la direction de traction [001],
pour le matériau a I'état irradié. (a) les glissements plastiques, (b) les densités de dislocations, (c) les
densités de boucles de Frank.
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Figure 2.11 : Les facteurs qui influencent le phénoméne de bifurcation : (a) la matrice d’interaction a*,
(b) le parametre de Norton K.
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Figure 2.12 : L'observation de bifurcation numérique sur un agrégat monocristallin avec 27 éléments
finis cubiques ¢3d20r. Ce phénomeéne peut étre amélioré soit par ['utilisation d’une matrice
d’interaction isotrope, soit par I'augmentation du paramétre de Norton K.

2.5.2.4 Analyse des paramétres du modele

Avant de commencer l'identification des parametres pour les états non-irradié et irradié, il est
indispensable de réaliser une analyse des parametres pour notre modele cristallin complexe, afin de
connaitre le role et la sensibilité de chaque parameétre sur la réponse contrainte-déformation. Les
calculs numériques sont effectués sur un élément fini linéaire c3d8 (élément hexaédrique avec 8
nceuds), sollicité en traction suivant I'orientation cristallographique [001]. Les conditions aux limites et
de chargement sont les mémes que celles présentées précédemment dans le Tableau 2.4, et les
parametres de référence sont ceux données dans le Tableau 2.5. Les fonctions et la sensibilité de
chaque parametre analysé sont illustrées respectivement sur la Figure 2.13 et listées dans le Tableau
2.8. Les parameétres de viscosité (n et Ky) n‘ont pas été analysés, puisque leurs valeurs seront fixées
lors de I'identification des paramétres. Notons que le taux du balayage des boucles de Frank s’exprime

par c = rLsa‘/ermi (Figure 2.13(c)). Certains parameétres présentent des effets similaires (e.g. 7, et I‘;ini ,
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K et GC , et er .i), ce qui rendra complexe la phase d’identification. En raison de la complexité de

notre modeéle avec un grand nombre de parametres, la connaissance des effets de chaque parametre
devient trés importante avant de commencer l'identification des parametres.
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Figure 2.13 : Analyse des parameétres du modéle.
Paramétre Fonctions Sensibilité
7, (1% = limite d’élasticité A ; taux d’écrouissage <> +
I’DSini I’Sini 2 = limite d’élasticité 7 ; taux d’écrouissage <> -
K K 21 = limite d’élasticité <> ; taux d’écrouissage N +
Gc GC A = limite d’élasticité <> ; taux d’écrouissage N -
erini erini A = limite d’élasticité 7/ ; adoucissement A ; taux d’écrouissage \ ++
C C 2 = limite d’élasticité <> ; adoucissement N ; taux d’écrouissage <> +
o, a = limite d’élasticité A1 ; adoucissement A ; taux d’écrouissage N ++
KdI KdI A = limite d’élasticité <> ; adoucissement \I ; taux d’écrouissage / -
AL AL A = limite d’élasticité <> ; taux d’adoucissement A ; taux d’écrouissage <> +
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2.5.2.5 Calculs réalisés avec les angles d’Euler

Les calculs effectués dans la section précédente utilisent la base de la projection
cristallographique pour définir des directions de traction par les indices de Miller (e.g. [111]) selon
différentes orientations cristallographiques. Un autre moyen en appliquant les angles d’Euler avec la
convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] (rappelées dans la Section 1.4.2) est souhaité
pour vérifier les calculs numériques, et surtout pour réaliser les tests sous Cast3M, car ce code de
calcul accepte uniqguement l'utilisation des angles d’Euler pour représenter une orientation cristalline.

La méthode géométrique permettant d’exprimer une orientation cristallographique par les
angles d’Euler est présentée dans I'’Annexe I. 8. D’aprés cette méthode, les orientations cristallo-
graphiques et les angles d’Euler correspondants sont donnés dans le Tableau 2.9.

Orientation X3 [001] X3 [111] X3 [011] X3 [012] X3 [125]
cristallographique X1 [100] X1 [Oi'l_] X1 [O:Ii] X1 [100] X1 [210]
Angles d’Euler en

degré (0,0,0) (135, 54.7, 120) (180, 45, -90) (180, 26.6, 180) (-153.4, 24.1, 180)
(91, D, ¢2)

Tableau 2.9: Angles d’Euler correspondent a différentes orientations cristallographiques données.
Passage du repeére global au repere cristallin.

Notons que dans les codes de calcul ZéBuLoN et Cast3M, la matrice de rotation est définit en
passant du repere cristallin du matériau au repére global. Par conséquent, il faut inverser I'ordre et le
signe des 3 angles d’Euler présentés ci-dessus par (-¢, -®, -¢;). Apres avoir réalisé les tests simples sur
un élément fini, il est vérifié que les résultats obtenus avec les deux fagons de définir une orientation
cristallographique sont exactement les mémes.

2.5.3 Comparaison des résultats obtenus par ZéBuLoN et par Cast3M

Les calculs réalisés sous Cast3M sont basés sur une modification des implantations numériques
des lois cristallines pour les matériaux CC avec les méthodes d’intégration implicite et explicite faites
par L. Vincent [Vincent (2009) et Vincent (2011)], présentées dans la Section 2.4. La seule différence
concernant les implémentations numériques dans les codes Cast3M et ZéBulLoN est le choix de la

variable interne pour présenter la déformation élastique (EZL au lieude E).

La performance de I'implémentation sous ZéBuLoN apparait meilleure que celle sous Cast3M au
niveau du temps de calcul. Avec les parameétres de Norton (K,=1 et n=15), les calculs avec Cast3M
présentent souvent des divergences, surtout a I'état irradié ou I'intégration est beaucoup plus difficile.
Ce fait nous oblige a augmenter la viscosité du modele a K,=10 et n=15 pour le matériau irradié, afin
de réaliser des tests en comparant avec les résultats obtenus par ZéBulLoN par la méthode implicite
qui sont choisis comme références. Toutes les autres valeurs de paramétres sont maintenues. Les
calculs sont effectués a 10% de déformation pour les directions de traction suivant les orientations
cristallographiques [001], [111], [011] et [012], mais a 15% de déformation pour I'orientation [125],

afin d’observer I'activation du systeme de glissement secondaire. Les maillages (toujours sur un seul
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élément fini cubique linéaire), les chargements et les conditions aux limites sont identiques entre les

deux codes de calcul.

Les Figure 2.14 et Figure 2.15 présentent les comparaisons des courbes de traction obtenues par
ZéBuloN et Cast3M, avec la méthode d’intégration implicite de Newton, pour les matériaux non-
irradié et irradié, respectivement. Il est a remarquer que l'instabilité numérique est également
observée dans le code Cast3M pour les cas [001]et [111], avec la méthode d’intégration de Runge-

Kutta, comme présentée dans la Section 2.5.2.3.

D’aprés cette analyse, un tres bon accord est trouvé entre les implémentations dans les codes de
calcul ZéBuLoN et Cast3M, avec les deux méthodes d’intégration.

Courbe de traction

Castem111
CastemQ01
Castem011
Castem(12
Castem-125

Zébulon111
Zébulon001
Zébulon011
Zébulon012
Zébulon-125

2 3
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5 10 11 12 13 14 15

7 8
F33-1(%)

Figure 2.14: Comparaison des résultats obtenus avec la méthode d’intégration implicite entre
ZéBuLoN et Cast3M, pour un matériau a I'état non-irradié, avec K,=1 et n=15.
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Figure 2.15: Comparaison des résultats obtenus avec la méthode d’intégration implicite entre
ZéBuLoN et Cast3M, pour un matériau a I'état irradié, avec K,=10 et n=15.
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2.6 Bilan et conclusions partielles

Les implémentations numériques des lois cristallines pour les matériaux a I’état non-irradié et
irradié ont été effectuées, avec deux méthodes d’intégration (implicite de Newton et explicite de
Runge-Kutta), et dans deux codes de calcul (ZéBuLoN et Cast3M).

Les constantes d’élasticité cubique ont été calculées analytiquement et validées numériquement.
Les fonctions et la sensibilité de chaque paramétre du modele ont été analysées. Les tests simples sur
un élément fini cubique linéaire suivant différentes orientations cristallographiques ont été réalisés.
Les comparaisons des résultats obtenus par ZéBulLoN et Cast3M pour les matériaux aux états non-
irradié et irradié présentent une bonne cohérence.

Un phénoméne de bifurcation a cause de l'instabilité numérique a été observé lors de certains
calculs, surtout pour ceux conduisant a un « grand » nombre de systéemes de glissement activés
simultanément. Ce phénomeéne apparait plus souvent avec la méthode explicite qu’avec la méthode
implicite. Deux origines ont été identifiées : (i) la forme de la matrice d’interaction a™ et (ii) la viscosité
introduite dans le modele (n et Kp). L'augmentation de la viscosité ou la diminution de |’anisotropie de
la matrice @ permet de réduire ou méme de faire disparaitre le phénoméne de bifurcation.
Cependant pour notre étude, la matrice a* est fixée par les résultats issus de la DDD. Notons que le
phénoméne de bifurcation a été analysé dans la littérature [Hill (1966) et Forest (1998)].

Pour conclure, le modele cristallin et les implémentations numériques ont été validés pour la
suite de la these.
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Chapitre 3 : Identification des parametres des
lois cristallines

Apres avoir étudié l'influence des parametres du modéle cristallin, cette partie est consacrée a
leur identification. La procédure standard liée a une approche multi-échelle serait d’identifier les
paramétres du modele cristallin a partir du comportement expérimental d’'un monocristal puis de
valider cette identification en comparant le comportement simulé d’'un agrégat polycristallin a une
courbe de traction obtenue a partir d’'une éprouvette de traction standard. A notre connaissance,
aucune donnée expérimentale relative au comportement d’un monocristal d’acier inoxydable n’est
disponible a la température d’intérét (330°C), que ce soit a I’état non irradié ou a I'état irradié. Il existe
des courbes de traction sur les monocristaux d’acier 316L avec différentes orientations
cristallographiques ([001], [111] et [123]) a la température ambiante, dans la littérature [Karaman et
al. (2001)]. Ces courbes de traction ne sont pas utilisées pour identifier les parametres de la loi
cristalline, car la densité de dislocations n’est pas disponible, et surtout car les essais sont réalisés a
une température tres inférieure 330°C.

Les parameétres du modele cristallin sont donc identifiés a partir d’une part des courbes de
traction existantes dans la littérature, et d’autre part des données microstructurales (densités et
diametres des dislocations initiales et des boucles de Frank) correspondantes. Dans le cadre de ce
travail, les efforts d’identification ont porté sur I'acier 304 Hyp, compte tenu de I'application de ce
travail a la fragilisation due au gonflement (la formation des cavités apparait plus tét dans I'acier 304
Hyp que dans l'acier 316 E (Section 1.2.3.3)). Les températures d’irradiation et d’essai sont fixées a
330°C. Les lois cristallines pour les aciers inoxydables austénitiques non-irradié et irradié sont
présentées dans la Section 2.2. Les données existantes a une température donnée pour une vitesse de
déformation fixée ne permettent pas d’identifier pleinement les parametres de Norton, surtout en
présence du phénomeéne de vieillissement dynamique qui peut apparaitre a I'état non irradié pour
cette température (Section 1.1). La description de ce phénoméne nécessiterait des équations
constitutives plus complexes mais comme ce phénomeéne n’est pas observé a I'état irradié, le choix a
été fait de ne pas le prendre en compte dans notre étude. Les parameétres de Norton (n=15 et K;=10)
sont choisis avec deux objectifs : (i) garantir une faible dépendance de la vitesse introduite dans le
modele comme observé expérimentalement a cette température ; (ii) diminuer au mieux l'instabilité
numérique lors des calculs. La matrice d’interaction a* est choisie identique a celle présentée dans le
Tableau 1.15, obtenue par G. Monnet par simulations de DDD pour une matériau CFC. Du fait du
manque de connaissance, la matrice d’interaction b*™ prend la forme la plus simple donnée dans le
Tableau 2.5. Les constantes d’élasticité sont égales a celles obtenues dans la Section 2.5.1. Toutes les
valeurs des parameétres mentionnées ci-dessus sont rappelées dans le Tableau 3.1.
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Température (°C) E (GPa) v bo (A) b, (A) U (GPa)
330 173 0.32 2.54 2.08 66
C11 (GPa) C1,(GPa) Cu(GPa) n Ko (MPa.s™™)
199 136 105 15 10
a a, as a as as
0.124 0.124 0.07 0.625 0.137 0.122
by b, bs by bs be
0 1 1 1 1 1

Tableau 3.1 : Coefficients fixés pour le comportement du modele cristallin.

3.1 Données expérimentales liées a la microstructure

Les seules données disponibles dans la littérature ouverte qui correspondent au cadre de cette
étude sont celles publiées dans les travaux de C. Pokor [Pokor et al. (2004a) et Pokor et al. (2004c)],
dans lesquels on peut trouver les courbes de traction pour un acier 304L Hyp irradié a différentes
doses dans le réacteur OSIRIS (spectre comparable a celui d’'un REP) (Figure 3.1). Les données
comprennent également I'évolution quantitative de la densité et de la taille de boucles de Frank. La
vitesse de déformation des essais de traction est 3 10™s. De plus, I'évolution quantitative de la
densité initiale de dislocations a été présentée dans la Figure 1.16(b) de la Section 1.2.3.1, issue de
[Pokor et al. (2004c)]. Par ailleurs pour compléter ces données, une courbe de traction pour une dose
de 13dpa dans les mémes conditions d’irradiation et d’essai a été fournie sans les données
microstructurales [Pokor (2012)]. Les densités et les tailles de boucles de Frank pour cette dose ont
été obtenues a partir de celles reportées a 20dpa pour une irradiation a 300°C dans le réacteur a
spectre rapide BOR-60. L'utilisation de ces données est justifiée par le fait que d’'une part, la
microstructure d’irradiation (e.g. boucles de Frank) observée dans les aciers de type 304L Hyp pour
une température autour de 300°C est trés comparable dans les réacteurs a spectre mixte (REP ou bien
OSIRIS) et a neutrons rapides (BOR-60), et d’autre part, que la saturation du comportement
mécanique est atteinte pour ces doses (Section 1.2.2). Toutes les données expérimentales de la
microstructure sont présentées dans le Tableau 3.2.
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Figure 3.1: Courbes de traction expérimentales pour un acier 304L Hyp irradié a différentes doses

dans le réacteur OSIRIS, avant la correction du module d’Young. La vitesse de déformation est 3 107%™,

Les températures d’irradiation et d’essai sont 330°C. (a) données a 0, 0.8, 1, 2, et 3.4dpa issues de

[Pokor et al. (2004a)], (b) donnée a 13dpa, issue de [Pokor (2012)].
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Doses (dpa) Densité initiale de Densité initiale de Diametre de boucles de
P dislocations (m'z) boucles de Frank (m'3) Frank (nm) £ 2nm
0 10" - -
0.8 8.4 10° 4.510” 4.7
2 6.8 10° 7.410% 5.9
3.4 5.510° 6.3 10° 7.4
13 1.910° 6.2 10° 7.3

Tableau 3.2 : Données expérimentales de la microstructure pour I'acier 304L Hyp irradié a différentes
doses [Pokor et al. (2004c)]. Les données utilisées pour 13dpa sont prises identiques a celles a 20dpa
pour une irradiation a 300°C dans le réacteur a spectre rapide BOR-60, sous I'hypothése de la
saturation du comportement mécanique du matériau pour ces doses.

Notons que la courbe de traction pour le matériau irradié a 1dpa n’est pas prise en compte pour
identifier les parameétres des lois de comportement, du fait du manque de données microstructurales
correspondantes et de sa position trés proche de celle pour le matériau irradié a 0.8dpa qui est
comprise dans notre étude. Par ailleurs, les valeurs des diameétres de boucles de Frank pour les
matériaux irradiés sont données avec son intervalle d’incertitude dans le Tableau 3.2. Néanmoins,
seulement les valeurs nominales sont considérées comme les parametres d’entrée du modele
cristallin.

3.2 Mise en ceuvre des simulations par éléments finis

Dans cette section, I'ensemble des simulations numériques par éléments finis sont réalisées pour
identifier les parameétres des lois cristallines développées dans la section précédente. Une analyse de
convergence afin de définir un VER (Volume Elémentaire Représentatif) est également réalisée.

D’apres [Maxime et al. (2010), Nguyen (2010) et Liu et al. (2011)], un agrégat polycristallin
contenant un certain nombre de grains cubiques avec des orientations cristallographiques aléatoires
permet de fournir une premiére estimation acceptable du comportement macroscopique d’un VER.
En suivant la méme démarche, l'identification des paramétres est effectuée dans un premier temps
sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié : maillage tridimensionnel constitué d’éléments
hexaédriques quadratiques réduits sous forme de cube (c3d20r), avec un élément par grain. Aprés
avoir effectué une étude préliminaire de convergence du nombre de grains, il est montré qu’un
agrégat polycristallin contenant 343 (7x7x7) grains avec des orientations cristallographiques aléatoires
peut représenter un VER en tenant compte de I'efficacité du calcul et de la précision. Le maillage
utilisé est présenté sur la Figure 3.2, et les conditions aux limites et de chargement sont reportées
dans le Tableau 3.3. L'utilisation de ces conditions aux limites en imposant les MPC (u; (i =x, y ou z)
uniforme sur la face correspondante) sur les surfaces libres permet de réduire au maximum l'effet de
structure.
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X y

Figure 3.2 : Maillage d’agrégat polycristallin simplifié avec 343 grains cubiques et 1 élément par grain.

{x=0} : Ux=0; {y=0} : Uy=0; {z=0} : Uz=0;
{x=1} : MPC suivant Ux ; {y=1} : MPC suivant Uy
Chargement Déplacement imposé suivant la direction z a la face {z=1}

Conditions aux limites

Vitesse de déformation 310"
Tableau 3.3 : Conditions aux limites et de chargement imposé sur le maillage.

3.2.1 Orientations cristallographiques aléatoires définies par les angles
d’Euler

On suppose ici qu’un acier inoxydable austénitique de type 304L présente un comportement
mécanique macroscopique isotrope. Ceci implique que les orientations cristallographiques de tous les
grains dans le matériau sont aléatoires. Afin d’obtenir ces orientations cristallographiques aléatoires,
les angles d’Euler avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] sont adoptées. Les
angles d’Euler (¢, @, ¢,) sont définis dans les intervalles suivants :

¢, €[0,360°]; @ [0,180°]et ¢, €[0,360°]
Une approche numérique pour obtenir les 3 angles d’Euler aléatoires est présentée ci-dessous :

4 =1, -360°
® = acos(2r,-1)- 180°
T

4, =, -360°

ol rof et r, sont 3 tirages aléatoires entre 0 et 1.
2

Cette méthode nous permet de fournir les orientations cristallographiques aléatoires pour un
nombre de grains donné.

3.2.2 Stratégies pour l'identification des parameétres
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Cette section consiste a présenter progressivement les différentes étapes réalisées pour identifier
les parametres dans les lois cristallines dans I'optimiseur Levenberg-Marquardt [Marquardt (1963)] du
code EF ZéBuLoN. Les parameétres utilisés dans la loi cristalline pour le matériau a I'état non-irradié
sont identifiés tout d’abord. Ces parametres seront conservés a lI'identique lors de I'identification des
parametres pour |'état irradié. Ensuite, les différentes stratégies permettant d’identifier les
parameétres de la loi cristalline pour le matériau a I'état irradié sont détaillées. Cette démarche
permettra une compréhension progressive de I'effet d’irradiation sur le comportement mécanique du
matériau.

Avant de commencer l'identification des parameétres, les courbes de traction présentées sur les
Figure 3.1(a) et (b) sont corrigées afin d’obtenir le module d’Young représentatif de celui de I'acier
austénitique inoxydable étudié (faute de données expérimentales, il est considéré que l'irradiation ne
modifie pas le module d’Young) donné dans le Tableau 3.1. Il est nécessaire d’introduire cette
correction car les courbes de traction expérimentales ont été tracées a partir du déplacement du vérin
et incluent donc I'allongement de la ligne d’amarrage de la machine de traction. Les courbes de
traction expérimentales aprés la correction du module d’Young sont tracées sur la Figure 3.3. Sur la
méme figure, les parties des courbes de traction correspondantes a la région de striction sont
enlevées, pour les matériaux non-irradié et irradiés a 0.8 et 2dpa. Par contre, pour les courbes de
traction de 3.4 et 13dpa, la zone d’allongement uniforme est trop petite pour réaliser I'identification
des parametres du modéle cristallin. Dans un premier temps, on décide d’enlever un certain niveau de
déformation correspondant a la descente accélérée de la contrainte, afin d’obtenir une partie de la
courbe de traction pour identifier la loi de comportement des matériaux irradiés a 3.4 et 13dpa
(Figure 3.3). On suppose qu’ici, avec une forte hypothese, I'effet de structure n’intervient pas dans les
parties des courbes de traction utilisées pour I'identification. L’adoucissement observé sur ces deux
courbes n’est provoqué que par les mécanismes intrinseques des matériaux irradiés a fortes doses
(3.4 et 13dpa) présentés dans la Section 1.3. Ceci correspond a nos calculs numériques avec I'agrégat
polycristallin simplifié utilisé et les conditions aux limites associées, car il n’est pas possible de
reproduire la striction observée sur une éprouvette de traction sans identifier les parametres du
modele cristallin. Il faut aussi préciser, dans ce chapitre, le déplacement et la force associée sont
obtenus a partir de I'agrégat polycristallin pour calculer la déformation et la contrainte
conventionnelles.
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Figure 3.3 : Courbes de traction pour les matériaux non-irradié et irradiés a différentes doses, aprés la
correction du module d’Young. La partie enlevée de chaque courbe est indiquée sur la figure.

87



CHAPITRE 3 : Identification des paramétres du modele

Les densités initiales de dislocations (par systeme de glissement) et de boucles de Frank (par plan
de glissement) aprés le changement de variables (rappelé par ’Equation 2.16), les diamétres de
boucles de Frank et les niveaux de déformation étudiés pour les matériaux non-irradié et irradié a
différentes doses sont donnés dans le Tableau 3.4.

Dose (dpa) 0 0.8 2 3.4 13
r S. .
b ni 5.38e-11 4.54e-11 3.66e-11 2.97e-11 1.03e-11
(par systeme s)
M Pini
- 2.29e-6 4.72e-6 5.04e-6 4.9e-6
(par plan p)
# (nm) - 4.7 5.9 7.4 7.3
Ni d
, |vea.au fe L, 33% 22% 9% 6% 3.6%
déformation étudié

Tableau 3.4 : Paramétres relatifs a la microstructure en fonction de la dose et niveaux de déformation
étudiés lors de I'identification pour les différentes doses.

3.2.2.1 Identification des paramétres pour I’état non-irradié

Les parametres a identifier dans la loi cristalline pour le matériau a I'état non-irradié sont 7y, G,
etx. D’aprés les données présentées dans la littérature pour les matériaux de structure CFC (pour le
cuivre [Fivel (1997), Cheong et Busso (2004) et Krishna et al. (2010)] et pour I'aluminium [Dumoulin
(2001)]), I'ordre de grandeur de chaque parametre a identifier est bien défini. Les valeurs identifiées
sont reportées dans le Tableau 3.5. A partir des résultats obtenus pour les CFC, la valeur de 75 pour
I'acier 304 a une température autour de 300°C est estimée entre 80 et 90MPa [Monnet (2012)], ce qui
est en bon accord avec la valeur de 88MPa obtenue.

70 (M Pa) Gc K

88.0 104 42.8

Tableau 3.5 : Paramétres identifiés pour le matériau a I'état non-irradié.

Les courbes de traction conventionnelles obtenues par |'essai expérimental et par la simulation
numérique a une vitesse de déformation de 3 10™s™ sont reportées sur la Figure 3.4. Deux calculs
numériques supplémentaires sont réalisés pour une vitesse de 3 10°s™ et 3 10°s™, respectivement. En
appliquant les paramétres identifiés sous ZéBulLoN, un calcul numérique sous Cast3M en utilisant le
méme maillage d’agrégat (méme type d’élément, 343 grains et 1 élément par grain) avec la méme
orientation cristallographique pour chaque grain et les mémes conditions aux limites et du
chargement est également effectué. Les courbes de traction obtenues sont présentées sur la méme
figure. D’apreés les résultats obtenus, on peut constater que notre modéle cristallin est capable de bien
reproduire la courbe de traction expérimentale jusqu’'a 33% de déformation macroscopique pour
I'acier inoxydable austénitique a I’état non-irradié. De plus, la faible sensibilité de la contrainte a la
vitesse de déformation de I'acier 304L introduite par le choix des paramétres de Norton est bien
vérifiée. Une erreur relative de 1% pour une déformation macroscopique de 33% est observée entre la
courbe de traction obtenue par Cast3M et celle obtenue par ZéBuLoN. Il faut souligner que les calculs
réalisés sur un agrégat polycristallin simplifié avec les conditions aux limites MPC ne nous permettent
qgue de simuler le comportement du matériau avant I'apparition de la striction. En conséquence, la
tangente nulle de la courbe de traction simulée a 33% de déformation n’est pas tout a fait atteinte (
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0o,/0g, =0F/oL=0). On realisera dans la derniere section de ce chapitre un calcul de structure

simplifiée, afin de vérifier le moment ou la striction apparait.
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=
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b=l Ref: ¢ =3 x 1071 - ZeBuLoN ——— |
= £ =3 x 1073 - ZeBuLoN
= 100 |- ¢=3x10"" - ZeBuLoN ------ -
=35 107" - Cast3M --or
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Engineering strain (%)
Figure 3.4: Courbes de traction conventionnelles obtenues par I'expérience et par les calculs
numériques a différentes vitesses de déformation macroscopique pour I'acier 304L non-irradié.

Apres avoir identifié les parametres pour |'état non-irradié, une analyse de convergence en
nombre de grains avec des orientations cristallographiques aléatoires et en nombre d’éléments par
grain a été effectuée. La liste des calculs réalisés est indiquée dans le Tableau 3.6. Les maillages
utilisés pour les calculs sont présentés dans I’Annexe l. 9. Toutes les courbes de traction obtenues
sont tracées sur la Figure 3.5.

Nombre Nombre ;
Type Nombre de ) er s Vs s Degrés de
Nom du test i R d’éléments d’éléments Rk .
d’élément grains . liberté
par grain total
Cube 7x7x7 — 1EF/Grain (réf) c3d20r 343 1 343 5568
Cube 7x7x7 — 8EF/Grain c3d20r 343 8 2744 38 475
Cube 7x7x7 — 27EF/Grain c3d20r 343 27 9261 123 420
Cube 7x7x7 — 64EF/Grain c3d20r 343 64 21952 285 099
Cube 10x10x10 — 1EF/Grain c3d20r 1000 1 1000 14 883
Cube 10x10x10 — 8EF/Grain c3d20r 1000 8 000 107 163
Cube 10x10x10 — 27EF/Grain c3d20r 1000 27 27 000 348 843
Cube 20x20x20 — 1EF/Grain c3d20r 8000 1 8 000 107 163

Tableau 3.6 : Liste des calculs numériques réalisés pour I'étude de convergence relative au volume
élémentaire représentatif.

D’apres les résultats présentés sur la Figure 3.5, on peut observer :

- les courbes de traction obtenues avec différents nombres de grains montrent tres peu de
différences. Un agrégat polycristallin simplifié avec 343 (7°) grains permet de représenter un
nombre suffisant de grains pour obtenir la réponse mécanique macroscopique d’un agrégat
polycristallin avec les orientations cristallographiques aléatoires ;

- I'écrouissage diminue avec une augmentation du nombre d’éléments par grain. Cette
diminution tend a converger avec un grain construit avec au moins 27 éléments.

- la limite d’élasticité est peu sensible au nombre de grains et au nombre d’éléments par grain
pour cette étude.
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Figure 3.5: Etude de convergence pour l'état non-irradié, réalisée avec les différents maillages
présentés dans le Tableau 3.6.

D’apreés les résultats donnés ci-dessus, il faudrait un maillage d’agrégat polycristallin construit par
343 grains et au moins 27 éléments par grain pour obtenir un comportement convergé du VER.
Cependant, l'identification des parameétres basée sur ce maillage serait trés colteuse au niveau du
temps de calcul. Par conséquent, dans le cadre de ce travail, il est décidé de réaliser I'identification
avec le maillage avec 343 grains et 1 seul élément par grain. Le méme maillage sera utilisé afin
d’identifier les parametres pour le matériau irradié. Pour une future étude, avec des puissances de
calculs supérieures, les parametres identifiés devront étre réajustés si un autre maillage d’agrégat
polycristallin avec plus d’éléments par grain est utilisé. Il est a préciser que I'étude de convergence
devra étre refaite a I'état irradié car le comportement adoucissant a I|’état irradié conduira
probablement a des différences de comportement vis-a-vis de la convergence du maillage.

Les parameétres reportés dans le Tableau 3.5 sont gardés inchangés lors de I'identification pour
les matériaux irradiés.

3.2.2.2 Identification des parameétres pour I’état irradié — Stratégie 1

Les parametres a identifier dans la loi cristalline pour le matériau a I’état irradié sont au nombre

L L ini "

. sat A sat __ p
de 4 :a, Ky, ALet 1™, sachant que A :bT¢L =Ad, etr-=c-r

D

Le modeéle « la racine de la somme » est adopté ici pour I'identification (rappelé dans la Section
2.2.2a). Dans un premier temps, on essaie d’identifier les parametres en gardant o, Ky et Ay
identiques pour les 4 doses étudiées. Par contre, les études de DDD menées au CEA par C. Robertson
semblent montrer que le taux de balayage ¢ dépend de la dose. On note que le parametre A, est
obtenu comme une fonction de ¢, a identifier qui dépend de la dose, et le parameétre r.** est obtenu a
partir du produit du taux de balayage C a identifier pour chaque dose et de la densité initiale de
boucles de Frank r ", correspondante.
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D’apreés les résultats présentés au Chapitre 2, seul le paramétre du modele o, décrivant la force
d’obstacles effective des boucles de Frank joue un rdle notable sur la limite d’élasticité. Un calcul
analytique préliminaire des limites d’élasticité aux différentes doses montre qu’un parametre o,
constant pour toutes les doses ne permet pas de retrouver les bonnes limites d’élasticité. La
dépendance apparente du parameétre o, pourrait résulter de I'incertitude sur la mesure au MET de la
densité de boucles de Frank. Selon Gan [Gan (1999)], la différence de mesure de la densité de boucles
de Frank par deux individus peut atteindre environ 30%. De plus, en utilisant les MET avec différentes
résolutions, I'erreur de mesure peut présenter un facteur de 2. Afin d’estimer |'effet de la densité
initiale de boucles de Frank sur la limite d’élasticité obtenue, on décide d’identifier tout d’abord les
parametres avec la courbe de traction expérimentale a 3.4dpa avec les données microstructurales de
la littérature [Pokor et al. (2004c)] comme référence (r "= 5.04 e-6 (p "= 1.58 e22m?) et ¢.=7.4 e-
9m), et puis d’évaluer les densités de boucles de Frank a chaque dose en maintenant les paramétres
(o, Kgi et Ap) constant.

Les parametres ai, Ky, Ap et ¢ obtenus pour une dose de 3.4dpa sont donnés dans le Tableau 3.7.

_ t_
ap Kai A= Ay*oL r % =c*r ini

0.649 1.78e-10 3.6e20*¢ 0.58* 1 ini

Tableau 3.7 : Stratégie 1 : parametres identifiés a partir de données a 3.4dpa.

Ensuite, les densités initiales de boucles de Frank r. ", et celles a la saturation r.* pour les autres
doses sont réajustées comme parametres a identifier afin d’obtenir la bonne limite d’élasticité pour
chaque dose. Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau 3.8, avec la présence les données
de la littérature [Pokor et al. (2004c)]. Les courbes de traction expérimentales et simulées sont
illustrées sur la Figure 3.6.

0.8dpa 2dpa 13dpa

I Pini 2.8e-7 3.4e-6 7.1e-6
(pPinien m?) (1.37 e21) (1.33e22) (2.25e22)
e 1.0*r Pini 0.81*r,Pin; 0.42*rPini
(P en m”?) (1.0%p.Pini) (0.81*p,"ini) (0.42*p i)

1 "ini (référence) 2.29¢e-6 4.72e-6 4.9e-6

(o i en m?) [1.3e-6, 3.3e-6] [3.1e-6, 6.3e-6] [3.5e-6, 6.2e-6]

[Pokor et al. (2004¢)] (1.12 e22) (1.85 e22) (1.55 e22)

Tableau 3.8 : Parameétres réajustés pour les doses de 0.8dpa, 2dpa et 13dpa, en comparant avec les
données expérimentales obtenues dans la littérature, y compris les intervalles d’incertitude de mesure
[Pokor et al. (2004c)]. Les valeurs physiques des densités de boucles de Frank correspondantes sont
données entre parentheéses.
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Figure 3.6 : Stratégie 1 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié
et irradiés a différentes doses.

Analyse des résultats pour la stratégie 1 :

En supposant que le parametre a; ne dépend pas de la dose et afin d’atteindre la bonne limite
d’élasticité pour chaque dose, les paramétres r,”;,;pour 0.8dpa, 2dpa et 13dpa doivent étre réajustés
par rapport aux données expérimentales présentées dans la littérature [Pokor et al. (2004c)]. Les
conclusions suivantes sont obtenues :

- Le paramétre r. ** diminue quand la dose augmente ;

- Si les valeurs du parameétre r”;,; réajustées a 2 et 13dpa pourraient étre cohérentes avec
I'incertitude expérimentale, la valeur réajustée pour 0.8dpa ne correspond pas a I'ordre de
grandeur du parametre expérimental. Un rapport d’environ 8 entre la densité expérimentale et
la densité réajustée est constaté ;

- Les courbes de traction simulées pour 2dpa, 3.4dpa et 13dpa sont acceptables par rapport aux
résultats expérimentaux. Un durcissement suivi par un adoucissement est observé ;

- La courbe de traction simulée pour 0.8dpa ne peut pas présenter le bon écrouissage. Une sous-
estimation de la contrainte macroscopique croissante avec la déformation est observée. De ce
fait, a 0.8dpa, le taux de balayage obtenu est égal a 0 pour que la courbe simulée soit plus
proche de la courbe expérimentale.

D’apres les résultats présentés ci-dessus, on peut conclure que, dans la stratégie 1, notre modele
ne peut pas reproduire les niveaux de durcissement pour différentes doses, notamment a 0.8dpa, en
maintenant le parameétre a; identique pour chaque dose et en utilisant les données microstructurales
expérimentales de la littérature. A partir de I'identification, on obtient que le taux de balayage des
boucles de Frank, ¢, augmente avec la dose, ce qui se traduit par un adoucissement plus notable. La
valeur du parametre identifié montre une vitesse de balayage des boucles de dislocations tres rapides
dés que le glissement plastique apparait. Le modéle « la racine de la somme » avec les paramétres
identifiés ne permet donc pas de simuler le comportement du matériau irradié a faibles doses (e.g.
0.8dpa).

3.2.2.3 Identification des parameétres pour I’état irradié — Stratégie 2
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A partir des calculs de DDD réalisés au CEA par C. Robertson, une sous-estimation de I'effet de
durcissement en ne considérant que les boucles de Frank comme mécanisme durcissant de type
barriére dispersée a été observée [Tanguy et al. (2012)]. Ces résultats ont été confirmés par les
simulations DDD réalisées par G. Monnet a EDF [Monnet (2012)]. De plus, une évolution du
mécanisme de durcissement a probablement lieu entre une faible dose (e.g. 0.8dpa) et une dose plus
élevée (e.g. 22dpa). Par ailleurs, les simulations numériques par la DDD montrent d’une part que le
balayage des boucles de Frank d’un point de vue macroscopique au sein de I'agrégat polycristallin ne
dépasse pas 15% dans un matériau irradié et d’autre part que la vitesse de balayage des boucles de
Frank augmente avec la dose avant d’atteindre une saturation. Par conséquent, I'adoucissement
observé pour les fortes doses est probablement lié a un autre mécanisme de déformation présenté
dans la stratégie suivante. Il est donc proposé ici d’'intégrer ces mécanismes physiques observés a une
échelle de simulation inférieure dans notre modele cristallin. Cette modélisation correspond a la
stratégie 2 de notre phase d’identification.

Un effet d’ancrage des dislocations décrivant phénoménologiquement le mécanisme de
durcissement par blocage des sources induites par les cascades (rappelé dans la Section 1.3.2) est
donc introduit dans notre modele cristallin « la racine de la somme », afin de s’ajouter a I'effet de
durcissement par barrieres dispersées. Ce mécanisme d’ancrage conduit également a un mécanisme
d’adoucissement lorsque les dislocations décorées sont désancrées ou lorsque de nouvelles sources
de dislocations sont activées. L’intégration de ce mécanisme adoucissant conduira donc a une
diminution de l'effet d’adoucissement par balayage des boucles de Frank pour les fortes doses.
L’expression phénoménologique suivante est proposée :

=7, exp| — sl Equation 3.1

Yo

T

aval

avec 7, la cission nécessaire dépendante de la dose pour débloquer les dislocations et y, le coefficient
permettant de régler la vitesse d’avalanche apreés la désancrage des dislocations.

La cission critique pour un matériau a I'état irradié (Equation 2.19) s’écrit alors :

T =T+ T+ 7, =7, +7,8Xp _ +,u\/2as“rg' +aldr? Equation 3.2
0 u p

La dérivée partielle dans la matrice jacobienne mise a jour est présentée dans I’Annexe I. 10.

Une analyse paramétrique de I'effet des nouveaux paramétres 7, et y, est illustrée sur la Figure
3.7. Il est montré que l'ajout de l'effet d’avalanche peut fournir un autre facteur durcissant
permettant de s’ajouter au durcissement par les boucles de Frank, et un autre facteur adoucissant
permettant de diminuer le taux de balayage des boucles de Frank. Notons que selon les travaux de
Trinkaus et Singh [Trinkaus et al. (1997a), Singh et al. (1997) et Trinkaus et al. (1997b)], le blocage des
sources induites par les cascades n’apparait que dans les cas de fortes doses (dans notre cas pour une
dose >2dpa) ou les amas de défauts ponctuels sont assez nombreux pour ancrer les lignes de
dislocations.
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Figure 3.7 : Analyse des paramétres 7, et y dans le modéle cristallin.

Une fois le modele cristallin modifié avec la description de I'ancrage des dislocations, une autre
stratégie est proposée pour identifier les parameétres : Les données microstructurales (densités et
diametre des boucles de Frank) de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées comme données
d’entrée du modeéle. Par contre, afin de résoudre le probléme de niveaux de durcissement rencontré
dans la stratégie 1, on identifie une valeur du parametre o, pour chaque dose. D’aprés |'analyse des
parametres 7, et y,, 7, dépend de la dose et est seulement présent pour les fortes doses. y, est pris
constant et est choisi égal a 0.005, pour que l'effet d’avalanche disparaisse rapidement aprés le
désancrage des dislocations. Les résultats de I'identification sont donnés dans le Tableau 3.9, et les

courbes de traction simulées sont présentées sur la Figure 3.8.

0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa
a 0.17 0.53 0.54 0.57
Ky 0.66
AL: Ab*¢L 1819*¢|_ 1619*¢L 1619*¢|_ 1919*¢|_
r=c*r Pin 0.8*r i 0.6*r "ini 0.72*r " 0.48*r,"ini
(o en m”) (0.8*p: i) (0.6*p("ini) (0.72*p(Pini) (0.48*p"ini)
7, (MPa) - 29.8 49 29.7

Tableau 3.9 : Stratégie 2 : parametres identifiés pour les matériaux irradiés a différentes doses.
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Figure 3.8 : Stratégie 2 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié

et irradiés a différentes doses.
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Analyse des résultats pour la stratégie 2 :

Dans la stratégie 2, le paramétre a; est supposé dépendre de la dose. Un mécanisme de
durcissement par ancrage des dislocations qui induit un effet d’avalanche est rajouté dans notre
modele afin de partager les effets de durcissement et d’adoucissement. Cette modification a été
proposée a partir des mécanismes observés a une échelle inférieure par simulations de DDD. Les
données microstructurales de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont prises comme données d’entrée
du modele lors de I'identification des parametres. Les conclusions suivantes sont obtenues :

- Lavaleur du parametre a; augmente avec la dose ;

- Les valeurs des parametres r® et z, ne montrent pas une dépendance monotone avec la
dose;

- L'effet d’avalanche n’est actif que pour les doses a partir de 2 dpa (2dpa, 3.4dpa et 13dpa) ;

- Les courbes de traction simulées pour toutes les doses présentent un bon accord avec celles
obtenues par les expériences.

Le parametre Ky joue un réle mineur dans notre modele cristallin (Section 2.5.2.4).
L'augmentation de Ky permet d’augmenter la multiplication des dislocations pour un matériau irradié.
Afin de simuler I'écrouissage de la courbe de traction pour 0.8dpa, la valeur de Ky identifiée dans la
stratégie 2 (Kg = 0.66) est beaucoup plus grande que celle identifiée dans la stratégie 1 (Ky= 1.78e-
10). Cependant, cette valeur identifiée impligue que la multiplication des dislocations est
majoritairement prédominée par les boucles de Frank en tenant compte de la densité de boucles de
Frank r % ('ordre de grandeur de 10°®) et la densité de dislocations rp’yi ('ordre de grandeur de 10™)
avec sturDu << szer , ce qui ne correspond pas a un mécanisme physique reconnu aux

u p

observations de la littérature. Par contre, dans la stratégie 1, on a trouvé une conclusion opposée sur
ce point-la (warg >> K, P ). Compte tenu de la réalité de microstructure dans les matériaux
u p

irradiés, bien que les courbes de traction simulées et expérimentales a 0.8dpa soient en bon accord, il
apparait que la valeur identifiée du parametre Ky est peu physique, car les boucles de Frank ne
peuvent pas créer une augmentation des dislocations aussi forte. Une autre solution permettant
d’obtenir le compromis nécessaire entre la description du comportement mécanique macroscopique
du matériau et la connaissance de la microstructure est recherchée dans la section suivante.

3.2.2.4 Identification des parameétres pour I’état irradié — Stratégie 3

Du fait que les deux démarches présentées précédemment avec le modele « la racine de la
somme » apparaissent insuffisantes pour simuler le comportement pour le matériau irradié a 0.8dpa
avec des parametres identifiés réalistes qui correspondent a I’état de I’art, un nouveau formalisme du
modele cristallin est appliqué. Le modele « la somme des racines » est utilisé pour identifier les
parameétres (rappelé dans la Section 2.2.2b). Une étude préliminaire est réalisée et présentée ci-
dessous pour analyser mathématiquement la différence entre les modeles « la somme des racines »
et « la racine de la somme ».

En posant que les modeles « la somme des racines » et « la racine de la somme » peuvent étre
représentés respectivement par les formules f =./a ++/b etg=+/a+b, ol a représente la densité

de dislocations et b représente la densité de boucles de Frank, les dérivées de f et g donnent :
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' la 1b 1 a 1 b
f'=(Va++vb)=="+>— et g'=(Va+b) == +=
( ) 2Ja 2+b J ( ) 2Ja+b 2+a+b

Dans notre cas ou la densité initiale de dislocations est fortement inférieure a la densité initiale

“2+4b 24b 2a
bien supérieur a Ei Supposons que pour une faible dose (e.g. 0.8dpa), I’évolution de b soit trés
2+b
faible (=0), I'expression de f’ pour le matériau irradié est quasiment équivalente a I'expression de f’
pour le matériau non-irradié (sans terme de b). Par conséquent, pour un acier inoxydable austénitique
304L hypertrempé, les taux d’écrouissage pour un matériau irradié a une faible dose et pour un
matériau non-irradié étant quasiment les mémes (Figure 1.12), le modéle « la somme des racines »

de boucles de Frank, on a a<<b. En cette circonstance, gle a’ 4 1D Leterme li est donc

apparait plus adapté pour simuler le comportement mécanique pour les différentes doses. Par contre,
pour le cuivre, les deux modéles peuvent étre appliqués car le taux d’écrouissage diminue dés une tres
faible dose de 0.01dpa [Trinkaus et al. (1997b)]. Le choix du modele dépend donc des données
expérimentales de la microstructure.

Le modeéle « la somme des racines » est donc choisi pour réaliser la stratégie 3. Le terme
décrivant I'effet d’ancrage est également gardé pour l'identification des paramétres (Equation 3.3),
avec v, fixé a 0.05 car il correspond a un mécanisme physique obtenu par les simulations de DDD. Les
données de la microstructure reportées dans la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont toujours utilisées
comme données d’entrée du modele. Les résultats de I'identification sont présentés dans le Tableau
3.10, et les courbes de traction simulées sont présentées sur la Figure 3.9.

T =T, + T, + T,=7,+7, exp(— j:sj + ﬂ(\/m +a, IZ erj Equation 3.3
0 u P

0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa
o 0.21 0.44 0.49 0.57
Kd| 0.25e-6
A= Ay*o - 7.6e16*¢ 7.6e16*¢_ 7.6e16*¢_
rLsatzc*erini 1.0*r,_p,-,,,- O.8*er,-,,,- 0.79*r,_p,',,,' O.66*r,_p,-,,,-
(P en m?) (1.0*pPini) (0.8*p "ini) (0.79*p "ini) (0.66*p "ini)
7, (MPa) - 50.0 61.3 61.2

Tableau 3.10 : Stratégie 3 : parametres identifiés pour les matériaux irradiés a différentes doses.
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Figure 3.9 : Stratégie 3 : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié
et irradiés a différentes doses.

Analyse des résultats pour la stratégie 3 :

Dans cette stratégie, le parameétre a; est toujours supposé dépendre de la dose. Le modele « la
somme des racines » est adopté au lieu du modeéle « la racine de la somme » utilisé dans les deux
stratégies précédentes. L'effet d’ancrage des dislocations est décrit dans le modele retenu. Toutes les
données microstructurales dans la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées comme données
d’entrée du modele lors de I'identification des paramétres. Les conclusions suivantes sont obtenues :

- Les valeurs des parameétres a; et 7, augmentent avec la dose. La valeur de 7, semble atteindre
une saturation pour les fortes doses (3.4dpa et 13dpa) ;

- Lavaleur du parametre r.** diminue quand la dose augmente ;

- L'effet d’ancrage n’existe que pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 13dpa) ;

- Les courbes de traction simulées pour toutes les doses présentent une bonne cohérence avec
celles obtenues par les expériences.

Dans la stratégie 3, le parametre Ky identifié permet d’augmenter légerement la multiplication
des dislocations d’un matériau irradié. Ceci semble étre en accord avec le mécanisme d’annihilation
présenté dans la Section 1.3.1. Une analyse simple est effectuée en mettant la valeur de Ky a 0 et en
gardant tous les autres parametres identifiés dans la stratégie 3, afin de vérifier I'influence du
parametre sur le comportement des matériaux irradiés. Selon les résultats obtenus présentés sur la
Figure 3.10, la valeur de K identifiée présente une influence assez faible dans notre modeéle sur le
comportement. Une différence maximale de 0.5MPa est trouvée sur toutes les courbes de traction
simulées par rapport aux courbes obtenues dans la Figure 3.9. L'inconvénient du modeéle « la somme
des racines » est que les courbes de traction simulées pour les fortes doses remontent visiblement
apres la phase d’adoucissement. Cependant, vu que I'effet de structure n’est pas pris en compte lors
du processus d’identification des parameétres, cette remontée peut étre atténuée par la présence de la
striction favorisée par I'adoucissement sur une vraie structure. Les moyennes des densités surfaciques
totales de dislocations < ZP§> et de boucles de Frank < Z¢LPE> en fonction de la déformation

Vtot Vtot

s=1.12 p=L..4

macroscopique pour différentes doses sont présentées respectivement sur les Figure 3.11(a)(b). Leurs
valeurs initiales et finales (a la fin de I'identification) sont reportées dans le Tableau 3.11. L’évolution
de la densité de dislocations dans tous les cas est assez proche pour les différents états. Sur la Figure
3.11(a), on peut constater que les densités de dislocations pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et
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13dpa) augmentent un peu moins rapidement que celles pour I'état non-irradié et pour une faible
dose de 0.8dpa. Ceci peut étre expliqué par une disparition du réseau initial des dislocations pour les
fortes doses. Le défautement des boucles de Frank ne peut pas compenser cette perte, car le
parametre Ky identifié est assez faible. Sur la Figure 3.11(b), la vitesse de balayage des boucles de
Frank augmente avec la dose. Le taux de balayage des boucles pour une forte dose ne dépasse pas
15% (Tableau 3.11), ce qui montre un accord avec le résultat obtenu par la simulation DDD réalisée

par C. Robertson au CEA.
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Figure 3.10 : Courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-irradié et irradiés
a différentes doses, en posant le paramétre Ky = 0.
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Figure 3.11 : L’évolution de la densité totale de : (a) dislocations, (b) boucles de Frank, en fonction de
la déformation macroscopique pour différentes doses.

Etat PDini Pofin PLini*PL PLiin*PL Taux de balayage
(m? (m?) (m? (m? des boucles de Frank
Non-irradié 110" 3.310" - - -
0.8dpa 8.410° 2.110" 2.110" 2.110" 0%
2dpa 6.8 10’ 510" 4.410™ 3.810™ 13.6%
3.4dpa 5.510° 110" 4.7 10" 4.2 10" 10.6%
13dpa 1.910° 110" 4.510" 410" 11%

Tableau 3.11 : Valeurs initiales et finales des densités de dislocations et de boucles de Frank totales.
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Les résultats présentés dans la stratégie 3 sont cohérents avec les données expérimentales. Une
étude de convergence pour |'état irradié a été réalisée en utilisant les valeurs des paramétres
identifiées dans cette stratégie, avec les mémes maillages utilisés que ceux pour I'état non-irradié
(Tableau 3.6 et Annexe I. 9). Les courbes de traction obtenues sont présentées sur la Figure 3.12.

750 T | T I 1 l T I 1 l T I L] I L]
700 —
=6 -
& 650
2 = -1
— 600 |- —
@ X Strategy N.3 i
= 550 H -
7 L Cube 7 x 7 x T - 1EF/grain =——
20 5090 H Cube 10 x 10 x 10 - 1EF /grain |
= [|  Cube 20 x 20 x 20 - 1EF/grain ------ ]
T 450 H Cube 7 X 7 x 7 - 8EF /grain . |
50 i Cube 10 x 10 x 10 - 8EF /grain ]
= 400 H Cube 7 x 7 x T - 2TEF /grain _
= || Cube 10 x 10 x 10 - 27EF /grain == -- -
350 H Cube 7 x 7 x 7 - 64EF /grain --- --- ]
Experiment ————
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Engineering strain (%)
Figure 3.12 : Etude de convergence pour I'état irradié, réalisée avec différents maillages présentés
dans le Tableau 3.6.

Selon les résultats présentés sur la figure ci-dessus, certains points communs par rapport a
I’étude de convergence pour I'état non-irradié sont obtenus :

- les courbes de traction obtenues avec différents nombres de grains aléatoires montrent trés
peu de différence. Un agrégat polycristallin simplifié avec 343 (7x7x7) grains permet de
représenter le nombre suffisant de grains pour obtenir la réponse mécanique macroscopique
d’un agrégat polycristallin simplifié avec les orientations cristallographiques aléatoires ;

- une convergence est atteinte pour un grain construit avec au moins 27 éléments.

D’apres les observations sur les deux figures (Figure 3.5 et Figure 3.12), I'écrouissage pour I'état
irradié semble beaucoup moins sensible au nombre d’éléments par grain que celui pour I'état non-
irradié. Par contre, la limite d’élasticité est affectée par le nombre d’éléments par grain, dans le cas
d’un matériau irradié. La présence de plus de points de Gauss dans un grain permet de capturer plus
facilement I'apparition du glissement plastique, ainsi que I'incompatibilité plastique entre un grain et
ses voisins, ce qui conduit a activer les deux mécanismes adoucissants dans notre modéle et donc
permet de provoquer des localisations a l'intérieur des grains, dés que le glissement plastique
apparait.

3.2.2.5 Identification des parameétres pour I’état irradié — Stratégie 3bis

Afin de vérifier la nécessité de décrire I'effet d’ancrage dans le modéle de « la somme des
racines », une stratégie complémentaire est mise en place. L'identification des parameétres est
effectuée en utilisant le modele de « la somme des racines » sans description de |'effet d’ancrage. Les
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données de la microstructure de la littérature [Pokor et al. (2004c)] sont maintenues, et le paramétre
Kqi est pris égal a celui obtenu dans la stratégie 3. Les résultats sont présentés dans le Tableau 3.10, et
les courbes de traction obtenues sont présentées sur la Figure 3.13.

0.8dpa 2dpa 3.4dpa 13dpa
o 0.21 0.57 0.64 0.72
Kai 0.25e-6 0.25e-6 0.25e-6 0.25e-6
AL: Ab*¢L - 112819*¢|_ 112819*¢|_ 112619*¢|_
rLsat:c*erini 1.0*r,_pini O.37*erini 0-36*erini O.39*r._pini
(™ enm?) (1.0*p."ini) (0.37*p"ini) (0.36*p."ini) (0.39*p "ini)

Tableau 3.12 : Stratégie 3bis : parametres identifiés pour les matériaux irradiés a différentes doses.
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Figure 3.13 : Stratégie 3bis : courbes de traction expérimentales et simulées pour les matériaux non-
irradié et irradiés a différentes doses.

Analyse des résultats pour la stratégie 3bis :

Dans la stratégie 3bis, comme présenté dans la stratégie 3, le modele de «la somme des
racines » est appliqué. L'effet d’ancrage n’est pas pris décrit. Les données de la microstructure dans la
littérature [Pokor et al. (2004c)] sont utilisées lors de I'identification des parameétres. Les conclusions
suivantes sont obtenues :

- Lavaleur du parametre a, augmente beaucoup avec la dose ;

- Lavaleur du parametre A, ajustée est trés grande, ce qui implique que le balayage des boucles
est produit trés rapidement dés que le glissement plastique dans un grain apparait ;

- Les valeurs du parameétre r.** restent trés petites pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et
13dpa);

- La courbe de traction pour une dose de 0.8dpa est trés bien décrite ;

- Un re-durcissement tres marqué est présent suite a 'adoucissement, sur les courbes simulées
pour les fortes doses (2dpa, 3.4dpa et 13dpa).

Dans le modéle de « la somme des racines », le fait de ne pas décrire I'effet d’ancrage et
I’'adoucissement qui en résulte oblige a introduire un balayage trés rapide et trés important des
boucles de Frank, afin de reproduire I'adoucissement pour les fortes doses. Un re-durcissement est
observé apres I'adoucissement pour les fortes doses, du fait de la stabilisation de la densité de boucles
de Frank et le durcissement par I'augmentation de la densité de dislocations. Les résultats obtenus
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dans nos simulations renforcent I'hypothése du réle d’effet d’ancrage des dislocations sur le
durcissement et I'adoucissement a I'état irradié comme qualitativement indiqué par les simulations a
I’échelle inférieure de la DDD.

3.3 Applications du modele cristallin aux calculs de poutres
polycristallines

Apres avoir identifié les parameétres de la loi cristalline a partir de différentes stratégies détaillées
dans la section précédente, une premiére application est réalisée afin d’évaluer I'effet de structure sur
le comportement mécanique simulé.

Les calculs numériques sont faits sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié sous forme de
poutre, avec le méme type d’élément (c3d20r) que celui utilisé lors de I'identification des parametres.
Une poutre polycristalline contenant 1715 (7x7x35) grains cubiques aléatoires avec un élément par
grain est utilisée. Le choix de ce nombre de grains correspond au résultat obtenu présenté dans la
Section 3.2. Le maillage construit est donnée sur la Figure 3.14. Les conditions aux limites et de
chargement sont reportées dans le Tableau 3.13. Les deux extrémités de la poutre sont encastrées et
les surfaces latérales sont libres. La vitesse de déformation est imposée a 3 10”s™. Le nombre de
degrés de liberté de ce maillage est de 25728.

Figure 3.14 : Maillage d'égrégat polycristallin simplifiée sous forme de poutre avec 1715 (7x7x35)
grains cubiques aléatoires et un élément par grain. Nombre de degrés de liberté total est égal a 25728.

{z=0} : Ux=0 ; {z=0} : Uy=0; {z=0} : Uz=0;
{z=1} : Ux=0; {z=1} : Uy=0
Chargement Déplacement imposé suivant la direction z a la face {z=1}
Vitesse de déformation 310"
Tableau 3.13 : Conditions aux limites et de chargement imposé sur la poutre polycristalline.

Conditions aux limites

3.3.1 Calcul de poutre polycristalline pour I’état non-irradié

Un calcul numérique est tout d’abord réalisé sur la poutre polycristalline en appliquant la loi
cristalline avec les parameétres identifiés dans la Section 3.2.2.1 pour I'état non-irradié. Les courbes de
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traction obtenues et la carte d’isovaleurs de F3; dans la poutre déformée au dernier incrément de
calcul sont présentées sur la Figure 3.15. Une localisation de la déformation macroscopique (la
striction) dans la poutre est observée.

500 -
400
300

200

Engineering stress (MPa)

Cubic mesh

100 = Bar mesh 7]
L Experiment - - - - - J
0 PR N T NN T N TR RN | .
0 10 20 30 40 50 Gt e Lo vae e i 2z sz o on
Engineering strain (%) 33 map 92700 e 1800 min0705984 mac 23603
(a) (b)

Figure 3.15 : Calcul de structure avec les paramétres de la loi cristalline identifiés pour le matériau
non-irradié. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert), avec la courbe de
traction expérimentale (en noir) et celle obtenue a partir de I'identification sur I'agrégat polycristallin
cubique (en rouge). (b) isovaleurs de F3; extrapolées aux nceuds dans la structure déformée, pour une
déformation macroscopique de 54%.

D’apres les résultats présentés sur la Figure 3.15, on peut constater que :
- lalimite d’élasticité obtenue par le calcul de poutre est quasiment la méme que celle obtenue
par I'agrégat polycristallin cubique ;
- I"écrouissage est plus faible dans le calcul de poutre que celui obtenu par I'identification des
parametres (et donc que celui obtenu expérimentalement) ;
- l'apparition de la striction est plus tardive dans le calcul de poutre que celle observée lors de
I’essai expérimental.

L'utilisation des conditions aux limites dans le calcul de poutre admet que les surfaces latérales
de la poutre se déforment librement, ce qui rapproche des conditions aux limites en contrainte
homogene au contour (SUBC). Par contre, les conditions aux limites MPC utilisées pour les calculs
d’agrégats polycristallins cubiques sont proches des conditions aux limites en déformation homogene
au contour (KUBC). Cette différence permet d’expliquer I'écart observé entre les courbes de traction
en vert (vers la borne inférieure) et en rouge (vers la borne supérieure). Le retard de I'apparition de la
striction est d(i au fait que la tangente a courbe de traction a la fin de I'identification n’est pas tout a
fait nulle.

3.3.2 Comparaison des calculs de structure pour I’état irradié

Les calculs de poutres sont faits en utilisant les paramétres identifiés a partir des différentes
stratégies, afin de comparer la pertinence de I'identification des parametres pour I'état irradié avec
une dose de 3.4dpa. Les courbes de traction ainsi que les cartes d’isovaleurs de Fz; dans la poutre
déformée a la fin du calcul pour les stratégies 1, 2 et 3 sont présentées respectivement sur les Figure
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3.16, Figure 3.17 et Figure 3.18. Une localisation de la déformation dans la poutre est observée dans
tous les cas étudiés.

750 T T T T T T T
700 7 —
S 650 -a’\__\ -
w 1 .“\: 1
75}
£ 600 f By -
= 1 ' G ]
an v ~
2 550 | | N —
g \ |
o ‘
‘= 900 |- | -
ﬁ Cubic mesh 4
450 Bar mesh ----- ]
Experiment - - - - -
400 'l I 1 I L I L
0 5 10 15 20 GraTt 08325 1178 1923 1619 1714 1608 2105 23 249 2691 2086 081 d21 8473
Engineering strain (%) Fobmap 130 Wneto0 b 757130 mer ot ‘
(b) (b)

Figure 3.16 : Calcul de structure avec les paramétres de la loi cristalline identifiés pour le matériau
irradié a 3.4dpa dans la stratégie 1. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert),
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue a partir de I'identification sur
I'agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de F3; extrapolée aux nceuds dans la structure
déformée, pour une déformation macroscopique de 15%.
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Figure 3.17 : Calcul de structure avec les parametres de la loi cristalline identifiés pour le matériau
irradié a 3.4dpa dans la stratégie 2. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert),
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue a partir de Iidentification sur
I’agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de Fs3 extrapolée aux nceuds dans la structure
déformée, pour une déformation macroscopique de 25%.
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Figure 3.18 : Calcul de structure avec les paramétres de la loi cristalline identifiés pour le matériau
irradié a 3.4dpa dans la stratégie 3. (a) courbe de traction obtenue par le calcul de structure (en vert),
avec la courbe de traction expérimentale (en noir) et celle obtenue a partir de I'identification sur
I'agrégat polycristallin cubique (en rouge). (b) isovaleur de F3; extrapolée aux noeuds dans la structure
déformée, pour une déformation macroscopique de 35%.

D’apreés les résultats présentés ci-dessus, on peut observer que :

- lalimite d’élasticité obtenue par le calcul de poutre est inférieure a celle obtenue par I'agrégat
polycristallin cubique ;

- Le calcul de poutre correspondant a la stratégie 1 ne permet pas de simuler le plateau observé
apres la phase d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.16(a)), et montre
une descente continue de la contrainte en désaccord avec I'expérience (courbe de traction en
rouge sur la Figure 3.16(a)) ;

- Le calcul de poutre correspondant a la stratégie 2 permet de simuler le plateau en contrainte
observé aprés la phase d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.17(a)).
Cependant, le plateau en contrainte simulé est plus long que celui obtenu par l'essai
expérimental (courbe de traction en noir sur la Figure 3.16(a)),

- Le calcul correspondant a la stratégie 3 peut simuler le plateau observé aprés la phase
d’adoucissement (courbe de traction en vert sur la Figure 3.18(a)). Par contre, un sur-
écrouissage notable est observé avant I'apparition de la striction, car la loi de comportement
identifiée conduit a un re-durcissement trop important apres la phase d’adoucissement
contrairement a ce qui est observé expérimentalement.

Comme ce qui a été interprété dans la derniére section concernant le calcul de poutre pour le
matériau non-irradié, la différence des conditions aux limites utilisée est I'une des causes qui
provoque |'écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs de poutres et par
I'identification, pour le matériau irradié a 3.4dpa. De plus, les conditions aux limites appliquées aux
calculs de poutres favorisent la localisation de la déformation par les deux mécanismes adoucissants.
Les lois de comportement identifiées dans les stratégies 2 et 3 montrent un retard de |'apparition de la
striction d{ au sur-écrouissage aprés la phase d’adoucissement.
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3.4 Bilan et conclusions partielles

Les modeles de « la racine de la somme » et de « la somme des racines » présentés dans le
Chapitre 2 sont appliqués lors de l'identification des paramétres. Du fait du manque de données
expérimentales (courbes de traction et données microstructurales) sur les monocristaux de I’acier 304
autour de 300°C et surtout pour I'état irradié, les courbes de traction expérimentales de la littérature
[Pokor et al. (2004c)] pour I'acier 304L hypertrempé aux états non-irradié et irradié a différents
niveaux a 330°C avec les données de la microstructure correspondantes a chaque dose sont retenues
pour identifier par simulation inverse les parameétres de la loi cristalline.

L'identification des parametres de la loi cristalline est effectuée sur un maillage d’agrégat
polycristallin simplifié, avec 343 grains cubiques et un seul élément fini par grain. Les conditions aux
limites MPC sont appliquées sur les faces latérales afin de réduire au maximum I’effet de structure, et
donc la localisation de la déformation. Les parameétres pour I'état non-irradié sont tout d’abord
identifiés et validés. Apres l'identification des valeurs des parameétres pour le matériau non-irradié,
différentes stratégies sont employées pour identifier les paramétres de la loi cristalline pour les
matériaux irradiés a différentes doses. Ces différentes stratégies résultent du manque de consensus
sur les mécanismes physiques a l'origine du durcissement et de I'adoucissement dans les aciers
austénitiques inoxydables irradiés.

Deux formalismes pour décrire I’écrouissage sont testés : le modéle de « la racine de la somme »
et celui de « la somme des racines ». L’identification des parametres du modele « la racine de la
somme » (resp. modele « la somme des racines ») est présenté dans les stratégies 1 et 2 (resp.
stratégies 3 et 3bis). Etant donné que la densité de dislocations est tres inférieure a la densité de
boucles de Frank, le modéle « la racine de la somme » sans description de I'effet d’ancrage ne permet
pas de représenter correctement le comportement du matériau irradié a 0.8dpa. D’apres les travaux
de la DDD tri-dimensionnelle réalisés par C. Robertson au sein du CEA [Tanguy et al. (2012)], une sous-
estimation de I'effet de durcissement par les boucles de Frank a été observée. Le balayage des boucles
de Frank d’un point de vue macroscopique au sein de I'agrégat polycristallin ne dépasserait pas 15%
dans un matériau irradié. La vitesse de balayage des boucles de Frank augmente avec la dose avant
d’atteindre une saturation dont le niveau dépend également de la dose. De plus, une évolution du
mécanisme de durcissement a probablement lieu entre une faible dose (e.g. 0.8dpa) et une dose plus
élevée (e.g. 22dpa). Inspiré par les travaux de la littérature [Trinkaus et al. (1997a), Singh et al. (1997)
et Trinkaus et al. (1997b)], I'ajout d’'un effet d’ancrage des dislocations permet de représenter
phénoménologiquement le mécanisme de durcissement par blocage des sources induites par les
cascades. Ce mécanisme d’ancrage des dislocations peut étre considéré comme un facteur important
du durcissement et de I'adoucissement pour les fortes doses. En appliquant le modéle « la somme des
racines » en présence de I'effet d’ancrage des dislocations, les courbes de traction expérimentales et
simulées montrent un bon accord pour les matériaux irradiés a tous les niveaux d’irradiation.
Cependant, un re-durcissement est observé aprés la phase d’adoucissement pour les fortes doses
(2dpa, 3.4dpa et 13dpa), ce qui provoquera potentiellement une apparition différée de la striction sur
un calcul de structure complet.

D’apres les résultats des simulations, la présence de I'effet d’ancrage des dislocations conduit aux
conséquences suivantes sur le comportement mécanique :
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- Durcissement du matériau fortement irradié par ancrage des dislocations par les amas de
défauts ponctuels créées par les cascades. Une contrainte critique 7, doit étre fournie pour
débloquer les dislocations décorées. Cette contrainte augmente avec la dose, jusqu’a
atteindre une saturation.

- Adoucissement du matériau fortement irradié suite au glissement plastique. Il joue un réle
important sur I'adoucissement du matériau donc sur I'apparition du pic sur la courbe de
traction. Sa vitesse de dispersion dépend du parameétre y, qui est fixé a une valeur trés faible
(yo = 0.005) dans notre identification, ce qui permet d’avoir un adoucissement brutal di a
I’effet d’avalanche.

Compte tenu des courbes de traction simulées et les valeurs des paramétres identifiées de la loi
cristalline, la stratégie 3 correspond le mieux a notre attente.

Par ailleurs, une étude de convergence est effectué basée sur les courbes de traction simulées
pour le matériau non-irradié et pour le matériau irradié a 3.4dpa dans la stratégie 3. D’apres les
résultats obtenus, un maillage d’agrégat polycristallin simplifié contenant 343 (7x7x7) grains cubiques
avec 27 (3x3x3) éléments finis par grain permet de représenter un VER. Par contre, |'utilisation de ce
maillage pour identifier les paramétres de la loi cristalline complexe sera tres coliteuse en temps de
calcul. L'augmentation du nombre d’éléments par grain permet d’observer :

- Une diminution du taux d’écrouissage avec le maintien de la limite d’élasticité pour I’état non-
irradié.

- Une diminution de la limite d’élasticité avec le maintien du taux d’écrouissage pour |'état
irradié.

La cause des différences observées par ces analyses de convergence pour les matériaux non-
irradié et irradié n’est pas complétement identifiée, mais on peut penser que les deux facteurs
adoucissants — le balayage des boucles de Frank et I'effet d’avalanche résultant du désancrage des
dislocations — jouent un réle principal dans la diminution de la limite d’élasticité pour I'état irradié.

Les calculs de structure simplifiée sont réalisés sur un maillage d’agrégat polycristallin sous forme
de poutre, pour les matériaux non-irradié et irradié a 3.4dpa. D’apres les résultats obtenus, un effet de
structure est observé dans tous les cas étudiés. Les différentes conditions aux limites utilisées sont
I'une des causes qui provoque un écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs
de poutres et par l'identification. De plus, la présence des deux mécanismes adoucissants conduit plus
facilement a une localisation de la déformation, avec les conditions aux limites appliquées aux calculs
de poutre, pour le matériau irradié. Un retard de I'apparition de la striction est observé pour I'état
non-irradié a cause de la tangente non nulle a courbe de traction a la fin de I'identification. Les lois de
comportement identifiées pour le matériau irradié dans les stratégies 2 et 3 montrent un retard de
I'apparition de la striction di au sur-écrouissage apreés la phase d’adoucissement.

Afin d’améliorer les calculs de poutres pour que les résultats soient plus proches de ceux identifiés, un
maillage avec plus de grains et plus d’éléments par grain dans la section et aussi dans la longueur est
envisagé. Pour comparer les résultats obtenus par les simulations et par les essais de traction, il faut
réaliser des calculs de structure avec la géométrie d’'une vraie éprouvette. Cependant, ce type de
calcul n’est pas réaliste dans notre étude. Par ailleurs, I'utilisation des conditions aux limites
périodiques sur un VER permet également d’améliorer le résultat des calculs de poutres.
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Chapitre 4 : Développement d’un modele
monocristallin poreux

Le modele monocristallin développé et validé dans le Chapitre 2 et le Chapitre 3 nous permet de
simuler le comportement mécanique des aciers inoxydables austénitiques non-endommagés. Son
utilisation est donc limitée car les matériaux fortement irradiés présentent souvent des cavités
intragranulaires (Section 1.2.3.3). Pour intégrer |'effet de la porosité, on a besoin de développer un
modele monocristallin poreux.

Le présent chapitre est consacré au développement et a la validation d’'un modéle de plasticité
pour un monocristal poreux. Dans un premier temps, un critére de plasticité pour un monocristal
poreux est développé analytiquement puis validé par les simulations numériques sur une cellule
monocristalline poreuse, afin d’étudier le comportement d’'un monocristal poreux. Dans un deuxiéme
temps, le modele monocristallin poreux est implémenté dans le code de calcul ZéBulLoN, ce qui
permet d’homogénéiser les monocristaux en présence des cavités intragranulaires. Ce travail a fait
I'objet d’une soumission de publication dans la revue « International Journal of Solids and
Structures ».

4.1 Introduction aux modeles d’endommagement ductile

On présente ici brievement les différents modéles permettant de modéliser la rupture ductile des
matériaux. A I'opposé des matériaux fragiles, dont la rupture est caractérisée par une propagation tres
rapide des fissures en I'absence de déformation plastique macroscopique, les matériaux ductiles
présentent progressivement un endommagement associé a une déformation plastique importante.
Les principales étapes de la rupture ductile sont la nucléation, la croissance et la coalescence des
cavités qui conduit a la rupture finale du matériau.

A partir des premiers travaux réalisés dans les années 60 [McClintock (1968) et Rice et Tracey
(1969)], Gurson [Gurson (1977)] a proposé en premier une approche micromécanique a partir d’une
analyse limite permettant d’obtenir la surface de charge macroscopique d’un milieu poreux avec une
matrice rigide parfaitement plastique obéissant au critere de von Mises, en fonction de la fraction
volumique d’une cavité sphérique. Ce modele présente un fort couplage entre la déformation et
I’endommagement. L'expression du critere de plasticité est donnée par :

2

D= O-e;q +2f cosh 3O-m —1— f2 =0 Equation 4.1
o, 20,

oU 0¢q et o présentent respectivement la contrainte équivalente macroscopique de von Mises et la
contrainte hydrostatique (la trace du tenseur des contraintes), oy est la limite d’écoulement plastique
et f est la porosité.
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Le modele original de Gurson a été progressivement modifié et enrichi, soit de maniere

phénoménologique, soit de maniere théorique, pendant ces trente dernieres années, afin d’obtenir
une meilleure description de sa formulation. Ici, on présente quelques-uns de ces modeles dont le
formalisme pourra nous servir pour développer notre modéle monocristallin poreux présenté dans la
section suivante.

Modeéle de GTN [Tvergaard et Needleman (1984)] : ce modeéle propose une amélioration
basée sur la simulation numérique [Tvergaard (1981)] en introduisant 2 coefficients différents
gJ: et (. La contrainte équivalente d’écoulement o est utilisée au lieu de la limite
d’écoulement oy, afin de prendre en compte I'écrouissage du matériau poreux. De plus, pour
prédire plus correctement la rupture finale du matériau, le modéle GTN introduit également
une porosité effective f~ permettant de modéliser la phase de coalescence des cavités a partir
d’une porosité critique f; :

2
o . 3 . .
D= i‘; +2q, f COSh{q2 O-f‘z}—l—(qlf )2 =0 Equation 4.2
o 2 "o
avec f*(f ): f si f<f, _ f,-f . La porosité correspondant a la rupture finale du
f+o(f—f)sif>f'" f —f

matériau est f; pour laquelle f(f) = f,= 1/q;.
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Modeéle de Ponte-Castaiieda-Suquet [Ponte-Castafieda (1991) et Suquet (1992)] : ce modele
présente une borne inférieure de Hashin et Shtrikman au comportement non-linéaire en
appliquant I'approche variationnelle, qui permet de mieux prédire le seuil de plastification
dans les cas d’une faible triaxialité des contraintes (le rapport entre la contrainte
hydrostatique et la contrainte équivalente) ou méme sous chargement purement déviatorique
(om=0) par rapport au modele de Gurson :

2. .\o. 9,07 L
O=(1+2F |21 2F % _(1-F) =0 Equation 4.3
3 Jo° 4 o
Modele de Leblond-Perrin-Suquet [Leblond et al. (1994)]: il s’agit d’une extension

phénoménologique du modeéle de Gurson en combinant le critére présenté dans I’Equation
4.3, pour que le critére proposé puisse donner des bonnes solutions analytiques sous
chargements hydrostatique (oeq = 0) et déviatorique (o, = 0) :

2
®:(1+2f)0i‘; +2fcosh{30"1}—l— f2=0 Equation 4.4
3 20

Modeéle de Monchiet-Charkaluk-Kondo [Monchiet et al. (2007)] : Le critére a été développé
par l'utilisation de champs tests de vitesse de type Eshelby. Pour les faibles contraintes
hydrostatiques oy, le développement limité d’ordre 1 du terme cosinus hyperbolique permet
de retrouver la méme expression que celle donnée dans I’Equation 4.3 :
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2
®= 4 2 cosh 1W 1_fi0
o’ o \4 3«

- Modeéle de Benzerga-Besson [Benzerga et Besson (2001)] : Différent des modeles présentés
ci-dessus concernant les critéres de plasticité d’un milieu poreux obéissant au critére de von
Mises, le modele de Benzerga-Besson permet de modéliser la surface de charge d’un matériau
poreux orthotrope régi par le critére de Hill, en prenant en compte I'anisotropie plastique
dans les équations constitutives :

2
D= O-eq +2f Cosh{f O-T}—l— f2 =0 Equation 4.6

*2
o

m

avec hy, le facteur d’anisotropie de la forme h = 1 h +h, +4h, _,_i , hi les coefficients de Hill.
"4 hh,+hh +hh 2h

Afin de compléter le modeéle de type Gurson, en appliquant la loi de normalité de I’écoulement
plastique pour le matériau poreux, le tenseur taux de déformation plastique macroscopique effective
s'écrit ¢ :Aadb/ao-, avec A le multiplicateur plastique macroscopique [Gurson (1977)]. L’évolution

=p =

de la déformation plastique effective p est donnée par I'équivalence des dissipations plastiques
macroscopique effective du matériau poreux et microscopique de la matrice :

o: 'p =(1— f)a*p Equation 4.7

)

L’évolution de la porosité due a la croissance des cavités s’exprime par f :(1_ f)trac;e(g;p ), en

négligeant la partie élastique et en appliquant le principe de conservation de la masse.

Cependant, aucun des modeles présentés précédemment ne permet de représenter le
comportement d’un monocristal poreux, car I'anisotropie complexe due a la cristallographie ne peut
pas étre décrite par le critere de von Mises, ni par le critere de Hill. De ce fait, il est nécessaire de
développer un modeéle permettant de modéliser explicitement le comportement macroscopique d’'un
monocristal poreux.

4.2 Proposition d’un critéere de plasticité pour un monocristal
poreux
Cette section présente le développement d’un critére de plasticité pour un monocristal poreux,

en tenant compte de différents facteurs influengant le comportement macroscopique du matériau :
I’orientation cristallographique, la triaxialité et la porosité.

Ce travail s’appuie sur le travail préliminaire effectué dans la thése de S. Bugat [Bugat (2000)], qui

propose une estimation permettant de réaliser une homogénéisation d’'un monocristal visqueux non
linéaire poreux. Cette approche consiste a estimer le potentiel du monocristal linéaire poreux de
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comparaison, inspirée par l|'application de I'approche variationnelle de type Hashin-Shtrikman
[Debotton (1995)]. Nous adoptons un modéle de type Gurson en introduisant 3 coefficients a, q; et 0y,
qui sont ajustés a partir des calculs numériques réalisés sur une cellule monocristalline tri-
dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité sphérique au milieu de la cellule.

D’apres les résultats obtenus, on peut conclure que le critére de plasticité développé est capable
de prédire la surface de charge d’un monocristal poreux pour des triaxialités comprises entre 0 et
I'infini, en tenant compte des effets des directions du chargement principal et secondaire, ainsi que
I'effet de la porosité pour une gamme comprise entre 0.005 et 0.1. Ce travail est décrit dans un article
qui a été soumis a « International Journal of Solids and Structures » et qui est présenté ci-dessous.
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Abstract

A yield function for single crystals containing voids has been developed based on a variational
approach. This first yield function is phenomenologically extended by modifying the dependence
on the mean stress and introducing three adjustable parameters. Unit cell finite element calculations
are performed for various stress triaxiality ratios, main loading directions and porosity levels in the
case of a perfectly plastic FCC single crystal. The three model parameters are adjusted on the unit
cell calculations so that a very good agreement between simulation results and the proposed model
is obtained.

Keywords: Porous media, Single crystal, Variational approach, Yield criterion, Unit cell model

1. Introduction

In crystalline metals, void nucleation, growth and coalescence lead to ductile fracture. Since the
last forty years, building on the earliest works by Mc Clintock (1968), Rice and Tracey (1969),
and Gurson (1977), much effort has been made to improve the prediction of damage evolution
and fracture of porous ductile materials at macro and mesoscopic scales. The role of various
characteristic features such as porosity, viscoplasticity, void shape, plastic anisotropy of the matrix
has been studied. Some reviews were recently provided by Pineau and Pardoen (2007), Besson
(2010), Benzerga and Leblond (2010). Two main approaches have been proposed to develop models
for ductile damage growth. The first one is based on the seminal work by Gurson (1977) which uses
an upper bound approach, following Tvergaard and Needleman (1984), Gologanu and Leblond
(1993), Leblond et al. (1994), Benzerga and Besson (2001), Monchiet et al. (2007), Monchiet et al.
(2008). The second approach is based on variational formulation of the homogenization theory
using the concept of linear-comparison material, see Ponte Castafieda (1991), DeBotton and Ponte
Castanieda (1995), Liu et al. (2005), Danas and Ponte Castafieda (2009) and Lebensohn et al. (2011).
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Theoretical results obtained following these approaches can be verified using unit cell calculations
first introduced in the pioneering work by Koplik and Needleman (1988). This versatile
methodology allows to easily study the effect of various parameters on void growth and coalescence
such as hardening rate (Faleskog et al., 1998, Gao et al., 1998, Lecarme et al., 2011), void shape or
cell shape (Pardoen and Hutchinson, 2000), void population (Faleskog and Shih (1997), Fabrégue
and Pardoen (2008) and Fritzen et al. (2012)), void distribution (Bandstra and Koss, 2008), and
second phase particles (Steglich and Brocks, 1997, Steglich et al., 1999).

The effect of the anisotropy of matrix behaviour on void growth was investigated in relation to
the anisotropic plastic properties of metal sheets, see in particular (Benzerga et al., 2004) and more
recently (Monchiet et al., 2008). Typically, a Hill-type yield criterion was assumed for the matrix in
the latter references. The situation is quite different in the presence of voids embedded in a single
crystalline matrix. The case of single crystals containing voids (hereafter referred to as porous
single crystals) has only been studied recently using the unit cell methodology either based on FE
simulations (Schacht et al. (2003), Yerra et al. (2010), Ha and Kim (2010)), or based on slip line
theory in the case of simple cylindrical voids (Kysar et al. (2005), Gan et al. (2006), Gan and Kysar
(2007)). Besides, the analysis of ductile fracture in single crystals has been performed at smaller
scales for nano and micro—voids by means of Discrete Dislocations Dynamics in (Huang et al.
(2007), Hussein et al. (2008), Segurado and Llorca (2009), Segurado and Llorca (2010) and Huang
et al. (2012)), and Molecular Dynamics in (Potirniche et al. (2006), Zhao et al. (2009), Traiviratana
et al. (2008), Tang et al. (2010b) and Tang et al. (2010a)). However a set of constitutive equations
describing the overall behaviour of porous single crystals is still lacking in the literature. The
previously mentioned papers do not provide an overall yield function for porous single crystals.
There is currently a real need for such a yield function that would be simple enough to allow
straightforward Finite Element implementation for carrying out structural computations of ductile
fracture in single and poly—crystals. It could be used for instance to reproduce experimental facts
showing accelerated anisotropic growth of cavities in single crystals as observed in Crépin et al.
(1996).

The purpose of the present work is to develop a model to describe the yield function of porous single
crystals. Such models could be used to represent ductility of stainless steel (304/316 series) used
for core internals of Fast Breeder Reactor and PWR nuclear power plants in which intragranular
voids develop and lead to the phenomenon of swelling due to high irradiation levels (Foster and
Strain (1974), Seran et al. (1984), Dubuisson (2011) and Renault et al. (2011)), also that of Ni
based single crystal superalloys used in turbo-engines components (Wang et al., 2006). The model
is theoretically motivated using a micromechanical analysis based on the variational approach
by (Ponte Castafieda and Suquet, 1998). It is extended on a phenomenological basis to match
trends obtained for rate-independent material (e.g. Gurson-Tvergaard-Needleman model). Unit
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cell calculations are used to adjust and validate the model. Various loading directions and porosity

levels (from 0.5% to 10%) are used.

The single crystal constitutive framework is recalled in section 2.1. The proposed yield function
for porous single crystal is presented in section 2.2. The section 3 is dedicated to the identification
methodology of the corresponding material parameters from unit cell computations. The results
and validation of the approach are provided in section 4 in terms of crystal orientation, loading
conditions and void volume fraction. The micromechanical motivation of the model is explained in
Appendix A.

2. Proposed model for porous single crystals

The analysis given in this paper is limited to the small deformation framework, as it is the case in

standard limit analysis.

2.1. Model for the single crystal matrix

In this work, which essentially deals with yielding of porous single crystals, a very simple law
is used to describe the constitutive behaviour of the single crystal matrix. For each slip system
s =1... N, the resolved shear stress, 7, is expressed as:

1 /- -
Ts =0 :ms withm, = E (g‘» @1 + N ® Fﬁ) (1)

where o is the Cauchy stress tensor acting on the single crystal volume element. l_; and 77, are the
unit vectors along the slip direction of the slip system s and normal to the slip plane, respectively.
The total number of slip systems is N. For each slip system a yield surface can be defined as:

Y = |TS| — To (2)

Provided that b, > 0, the slip rate for each slip system s is given as:

. (s Ts| —To\
Ys(7s) = Yo (—) =0 (7| | 0) (3)
T0 To

where “q, 79 and n are material parameters. 7y represents the critical resolved shear stress (CRSS)
of the slip system. For the sake of simplicity each slip system is assumed to have the same CRSS
but the model presented here can be easily extended in order to take into account different CRSS
as well as self and cross hardening. Using the normality rule, the plastic strain rate tensor, £,, 18
expressed as:

. LN o
Ep = Z ’}"88—0_ - Z ’}'Smgn(?_s )ms (4)
B a

k]
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2.2. Model for the porous single crystal

One considers here a single crystal containing spherical voids. The void volume fraction is referred
to as f in the following. Based on the variational formulation proposed by Ponte Castaneda and
Suquet (1998), it is shown in Appendix A that an effective scalar resolved stress acting on each
slip system 77 (o, f) can be defined as a function of the applied stress and the porosity level, such

that: .
1 9 2, ., 3, 5\ 7 defrr
- —— T+ = fo . =" 5
Tb 1 _ f (T‘f Jr 45'f0—€?([ + 2(]'f0—711) U ( )

where o, (resp. o.,) is the mean stress (resp. von Mises stress) of the macroscopic stress tensor

o. 7% is expressed as a quadratic form of . Note that the notations used here for the overall yield
functions are different from those in Appendix A: Small letters are used for the stress and strain
quantities instead of capital letters, because there is no reference any more to the micromechanical
variational analysis. Similar yield functions were obtained in the case of a voided solid made of
an isotropic von Mises matrix (Leblond et al., 1994). The quadratic dependence in (5) is known
to be inadequate in the case of plastic solids since the seminal works of Mc Clintock (1968) and
Rice and Tracey (1969). An exponential dependence on the mean stress should be preferred. Using
the second order Taylor expansion of cosh(z) = 1 + %:{:2, other definitions of the effective scalar
resolved stress 7, can be proposed so that it better corresponds to models derived from the Gurson
(1977) model. Following the concept of a scalar stress measure (Besson et al., 2001), which can
be explicitly or implicitly defined, another expression for 7 can be worked out from the following

expression which takes into account the mean stress dependence as in Gurson type models:

rf,' 9 O'g 3 m ef. 77
(Tﬁ +4_r'f q)+2fcosh( o )—'1_f2d1:.ﬁ0 (6)
9]

k2 *2 *
T 7! 20 7

74 is found by solving this equation. Another solution, based on the recent development by

Monchiet et al. (2007) would be to define 7. based on the following equation:

T 30k 20 o &of. 77
7_”"2+2fcosh (\/%E—FETH —1—f"="0 (7)

L

In the following the Gurson-like formulation will be used (Eq. 6). It is however well known that
the original Gurson (1977) model could not well represent the behaviour of actual voided cells
as simulated using finite element calculations (Brocks et al. (1995), Kuna and Sun (1996) and
Fritzen et al. (2012)) so that empirical modifications have to be introduced to better represent the
cell behaviour (Tvergaard and Needleman (1984) and Faleskog et al. (1998)). Accordingly, the
following definition for 7" is proposed:

2 2 .
2 O—G . 3 m 9 LT
(Tf,‘, + r.r—f—',q) + 2q, f cosh (fjg —0* ) —1—-qif? €L (8)
T‘f

457 72 20 7

8
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where a, ¢, and ¢, are parameters that need to be adjusted. g, and ¢, play a similar role as in the
work by Tvergaard and Needleman (1984) whereas « is a new parameter weighting the relative
contribution of the resolved shear stress on each slip system and the usual isotropic equivalent von
Mises stress measure. The identification of these parameters will be done in the following based
on unit cell simulations of voided single crystals. In all cases, 7 = |7,| for f = 0 so that the yield
surface of the single crystal matrix is retrieved.

For each slip system, the yield surface is then defined as:
Yr=77—70>0 9)

The plastic strain rate tensor is still expressed using the normality rule as:
. . Ot . O1]
Ep=(1-f)) s e =(1-f) T Gy (10)

L]

L]

where , 1s obtained as a function of 7 using Eq. 3 as:

. . ‘L"I,-': T ) 'T:( —'T T
A5(Ts) = Ao (—) = 4 ( “) (11)
To 70

Whatever the chosen definition (Egs. 5, 6, 7 or 8), the effective stress 7. is an homogeneous function

*

of ¢ of degree 1 and differentiable so that (Euler’s theorem): 07)/do : ¢ = 7. The plastic

dissipation is obtained as:

or{
a

éfJ:g:(l_f)ZAfsa

which expresses the equality between the plastic work at the macroscopic level (left-hand side) and

to=(1-1)) 472 >0 (12)

5

the microscopic level (right-hand side). The factor (1 — f) on the right-hand side corresponds to
the volume fraction occupied by the single crystal matrix in which a power equal to ) 4.7 is
dissipated.

3. Model parameter determination based on finite element analysis

In this section, the proposed model (Eq. 8) will be tested and adjusted. Finite element calculations
of voided unit cells are carried out. The adjustable model parameters («, ¢; and ¢») will be identified
to represent unit cell calculations results. In this work Face-Centered Cubic (FCC) single crystals
are considered. In this highly-symmetric crystalline structure, plastic slip occurs on a group of 12
slip systems following {111}(110) (see Tab. 1). Eq. 11, which relates the slip rate to the effective

resolved stress, can be rewritten as:

L
TS —To — To (E> =0 (13)

Yo
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Slip system s 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
Slip plane 7 (111) (111) (111) (111)
Slip direction /| [T01] [0T1] [T10] | [T01] [0o11] [110] | [0T1] [110] [101] | [T10] [101] [O11]

Table 1: Slip systems in FCC single crystals

In the limiting case of a nearly perfectly plastic behaviour, which is used in this study, calculations

are performed such that the viscous stress is less than 1% of the CRSS:

T (l) "< 1% x (14)

Yo
within the usual range of imposed strain rates for engineering materials.

The material parameters for a FCC single crystal used for the unit cell analysis are given in Tab. 2.
The elastoviscoplastic crystal plasticity model based on Schmid’s law with a threshold requires the
choice of elasticity moduli. The elastic moduli (cubic elasticity C'1;, C2 and C'y,) take here typical
values for 300 series austenitic stainless steels at 340°C. However, as it is well-known in porous
plasticity, the results of the limit analysis do not depend on the elastic properties of the material
but only on the plasticity threshold value. This has been checked for unit cell computations with a
single void but also for populations of interacting voids, for instance in Fritzen et al. (2012). The
same feature has been checked here for crystal plasticity in the presented unit cell computations.
The value of the parameter *, is chosen to satisfy the condition given in Eq. 14. The same threshold
value 19 = 60 MPa is considered for all slip systems in Schmid’s law. Accordingly, activation of
one slip system at a given Gauss point of the finite element mesh depends on the value of the
resolved shear stress at this point. The 12 possible slip systems are considered at each material
point. In the simulation, slip system activation is heterogeneous due to the presence of the hole.
Multiple slip is allowed and takes place at several locations. Fully-implicit time integration method

is used for the material’s constitutive equations (Foerch et al., 1997).

Chy Cis Clyy 70 n Yo
199 GPa 136 GPa 105GPa 60MPa 5 7.776 10% s~!

Table 2: Material parameters for FE simulations

3.1. 3D finite element unit cell model

In the last decades, the FE simulation of unit cells has become a well-known simulation technique
to investigate the global and local responses of heterogeneous materials (Needleman (1972),
Tvergaard (1981), Tvergaard (1982), Koplik and Needleman (1988), Worswick and Pick (1990),
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Quinn et al. (1997), Pardoen and Hutchinson (2000) and Benzerga and Besson (2001)). Three—
dimensional unit cell calculations of porous media, considered as an homogenization method of a
representative volume element (RVE) containing uniformly distributed voids, are widely applied to
study the effect of various parameters such as multiaxial stress state, crystallographic orientation,
and initial void volume fraction, on void growth (Liu et al. (2007), Yerra et al. (2010), Ha and Kim
(2010) and Yu et al. (2010)) and coalescence (Kuna and Sun (1996), Zhang et al. (1999), Schacht
et al. (2003), Liu et al. (2007), Liu et al. (2010), Yerra et al. (2010) and Liu et al. (2012)).

In this study, FE simulation of unit cells is used to determine the yield surface of porous single
crystals depending on crystallographic orientation and void volume fraction. Results of the
simulation are used to calibrate the model parameters (¢;, g2 and «) introduced in the previous
section Eq. 8. The FE mesh used for the simulation is shown in Fig. 1. The cubic cell (length
lp) contains a spherical void (radius () located at the center of the cell. Except for specific
crystallographic orientation the problem has no symmetry so that the full cell has to be meshed.

The void volume fraction is simply given by: f = Vivia/Vier = 377 /5.

S
S S S S S
S S ST
S S S

[T T T T 7777
AV YV VY VA

AV

(a) (b)

Figure 1: Unit cell with a spherical void in its center. (a) FE mesh for f = 0.01, with a cut of 1/8
of the full geometry; (b) half of the full geometry showing the dimensions of the unit cell with a

central void.
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The 3D mesh is made of reduced-integrated quadratic hexahedral elements (see Fig. 1). The
simulations were carried out using the Zset FE software (Besson and Foerch, 1998). A
convergence study was also performed to optimize calculation time while keeping sufficient
accuracy. Calculations are carried out so as to prescribe a constant overall stress triaxiality ratio
(ratio of the mean stress to the von Mises stress). The overall macroscopic stress tensor is expressed
in terms of 3 principal stresses as:

c=10 o, 0|=0c1|0 n 0 (15)
0 0 o3 0 0 s

where 1), and 73 are loading parameters which are kept constant for every single unit cell simulation.
Both parameters vary between —0.5 and 1. It is assumed that o; > (. The stress triaxiality ratio is

expressed as:
m 1 Up UE
o=~ AN E— (16)
Oeq 3\/1 — M2 — N3 — 123 + Up + 3

As triaxiality shall be kept constant during the loading history, the parameters 7, and 7); have to
remain constant whereas the ratios of mean strains Fy,/Ey; and Fs3/F; will vary in time. Two
strategies were used to prescribe constant triaxiality. The first one uses the technique presented
by Brocks et al. (1995). A special truss element (MN in Fig. 1) is added to the mesh. It acts
as a spring in the main loading direction (i.e. 1) which measures the mean stress component in
that direction. A portion (7)o and 7)3) of this stress is then applied in both other directions 2 and 3.
Normal displacements on the cell faces are kept homogeneous so that the cell keeps a parallelipedic
shape. This technique allows to perform displacement controlled FE simulations. It is suitable for
highly symmetric crystal directions (e.g. 1 = [100], 2 = [010], 3 = [001]) but tends to over-
constrain the model for general orientations so that high stresses are generated (in some cases
stresses higher than the theoretical stresses for the undamaged single crystal are obtained). For this
reason a second simulation technique assuming periodic boundary conditions was also used. The
displacement vector # associated with each material point 7 takes the form :

G=FE -Z+ 7, VT € Vi (17)

where E denotes the macroscopic strain tensor and ¢/ is the periodic fluctuation vector, which takes
the same value for two points situated on opposite outer boundary surfaces 0V}, of the entire
volume Vj,;, while the traction vector { = o - 11 takes opposite values on these two points, with 72
being the outer unit normal vector on 0V/,,. In the finite element implementation, the components
of the macroscopic strain tensor, F;;, are degrees of freedom and the associated reactions of which,
R;;, correspond to the macroscopic stress component YJ;; times the cell volume: 1;; = Vi, x Xj;,
see (Besson et al., 2009). Simulations are then carried out prescribing the different reactions so
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that Ros = mo Ry, R33 = n3Ry1 and R = Rs3 = R3; = 0. In that case, simulations are load

controlled.

Both methods (spring loaded cell and fully periodic cell) were compared in the case of highly
symmetric triaxial loading (e.g. [100]-[010]-][001]). Results shown in Fig. 2 indicate that both
methods result in almost identical results in this particular case. In the general case of non-
symmetric orientations, spring loading conditions lead to an over-constraining effect so that slightly
larger yield surfaces are generated. It is also shown that the stress levels quickly stabilize (due to
the absence of work hardening). Based on these results, stress levels used to calibrate and validate

the proposed yield function will be determined for a strain along direction 1 equal to 3%.

L) I 1 I L) I T I T I L] I L)
5F Spring loaded cell —
Fully periodic cell -
- S
: 3 03/To with o = 0.727
L —
3 5 i
=
5 2 _ -
oo /7y with e = 0.4
l —]
0 Il I 1 I il I L I 1 I 1 I Il

0 0.005 0.01 0.015 0.02 0.025 0.03 0.035

€11

Figure 2: Normalized macroscopic stresses along the three principal loading directions as functions
of the macroscopic deformation along direction 1 for 1 = [100], 2 = [010] and 3 = [001] with
ne = 0.4, n3 = 0.727 and a porosity level f = 0.01.

3.2. Model parameter determination

In order to identify the model parameters from various numerical simulations for different

crystallographic orientations, the proposed model can be written as:

PT‘ 'PZ'.QQ 20'2 : ef. 77
(((_ = T) m,) + jﬂ)+2g1fcosh (gz iam)—l—((}lf)?df'—a 0 (18)

T*2 45 772 20 7

El 8

where ¢ is the macroscopic stress tensor on global coordinates defined in Eq. 15 and £ denotes
the rotation matrix following zxz convention (Goldstein et al. (2002)), which turns global basis to

crystal basis using Euler angles (¢, ®, ¢»), given by:
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COS (1 CO8 Py — sin @1 cos P sin o sin ¢ cos ¢ + cos @1 cos Psins  sin P sin o
P = | —cosdsingg — sin gy cos @ cosghy  — sin by sin g + cos g cos P cos g sinPcosga | (19)

sin ¢ sin ¢ —cos ¢ sin @ cos P

To validate the proposed model for single crystals, five crystallographic orientations for the main
loading direction (direction 1) have been chosen: [100], [110], [111], [210] and [125]. Another three
cases are complemented to study the effect of secondary loading directions (directions 2 and 3).
All these cases are summarized in Tab. 3. Five porosity levels are considered as follows : f=0.005,
0.01, 0.02, 0.05 and 0.1.

Test number | Crystallographic orientation Euler angles (°)

on global coordinates 1-2-3 o3} D D)
| [100]-[010]-[001] 0 0 0
2 [100]-[011]-[011] 180 45 180
3 [100]-[02T]-[012] 180 26.57 180
4 [110]-[T10]-[001] 45 0 0
5 [111]-[211])-[011] 0 45 54.74
6 [210]-[120]-[001] 26.57 0 0
7 [125]-[121]-[210] 116.57 90 65.91
8 [125]-[052])-[(29)25] 93.95 80.24 67.86

Table 3: Crystallographic orientations for numerical simulations and corresponding Euler angles.

Note that a special case with axisymmetric triaxial stress state (1, = 73 = 1) will also be
. . . . . . . . 1 - .
investigated. In that case the stress triaxiality ratio is expressed as: a = (1 + 27)/(1 — 7).
The orthogonality of the three imposed principal stresses, the axisymmetric stress state and the
symmetric crystalline structure of FCC materials allow deriving a simplified expression of the
resolved shear stress on slip system s, which is then expressed as:

|7_.~a| - | (BT g B) ﬂe‘ - F‘slo—r—;q - F_sl(l - n)(fl (20)

where F! is the Schmid factor for slip system s obtained from a uniaxial tensile test on the matrix
material along the main loading direction 1. Hence, the resulting effective resolved stress 7. for
slip system s is given by:

((F )’ +a Qf) (_T”)+2q fmsh(z 115%) 1 (@) 0 e

5

Based on this equation, the whole range of positive stress triaxiality from zero to infinity will be
investigated. In FE simulations, ten distributed values of triaxialities have been chosen to test the

proposed model (see Tab. 4).

120



CHAPITRE 4 : Développement d’'un modele monocristallin poreux

a 0 033 05 10 15 3.0 5.0 10.0  50.0 +occ
n|—-05 0 0143 04 0538 0727 0.824 0906 0980 1.0

Table 4: Triaxialities applied for FE simulations and values of corresponding model parameter 7).

A total number of 456 FE calculations were carried out and listed in Tab. 5, with above-mentioned
triaxial stress states, crystallographic orientations and porosities. The loading conditions are
characterized by 1, and 73. Four cases were considered successively: 17: = 13, 12 = 04,17, =
0.727,m5 = 1. In each case, 10 values of 73 were applied. The porosity f = 0.01 was first
considered for 8 crystallographic orientations. Four more porosities f = 0.005,0.02,0.05 and
0.1 were considered, with 3 crystallographic orientations [001], [111] and [—125], and again 10
loading conditions. Additional tests are necessary to check the effect of porosity along other
crystallographic orientations [011] and [210], for porosities f = 0.005 and 0.02.

The details of these simulations results will be presented and discussed in the next section. The
model parameters «, g2 and ¢; have been identified by minimizing (Levenberg-Marquardt method)
the quadratic difference between model results and FE unit cell simulation results. Optimized
values are given in Tab. 6. Comparison of these two sets of data after identification is shown in
Fig. 3. The maximum error is always less than 10% and much smaller in many cases. Theoretical
values for o, ¢; and g, are equal to 1 (see Eq. 6). The calibrated value for ¢, is close to 1.5 which is in
agreement with the literature in the case of an isotropic von Mises matrix (see e.g. (Faleskog et al.,
1998, Gao et al., 1998)). In particular a value for ¢, equal to 1.5 is very often used. The calibrated
value for « is significantly higher than the theoretical one. Note that o plays an important role at
high porosities (i.e. 5% and 10%).

Test details Number of tests Figures
8 orientations f = 0.01 x (4 x 10 FE calculations—3 redundant tests) 8% (4x10—3) =296 4-14

4 porosities x 3 orientations x 10 FE calculations 4x3x10=120 16

f =0.005, f = 0.02, x 2 orientations [110] and [210] x10 FE calculations 2 x 2 x 10 = 40 none'

! used only for parameter identification

Table 5: List of all the performed unit cell FE calculations.

4! qn 0
6.456 1471 1.325

Table 6: Adjusted values of model parameters.
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o1 /7o from porous single crystal model

0 2 4 6 8 10 12 14

o1 /7o from FE unit cell simulation

Figure 3: Identification results showing comparison points between FE unit cell simulations and
effective single crystal model predictions. They are contained in a 10% error cone.

4. Results and discussions

In this section, the model predictions and unit cell analyses are compared for specific cases in order
to examine the effect of crystallographic orientation and porosity on the resulting yield surface.
Note that, for the sake of a nearly perfectly plastic behaviour used in FE simulations, the limit
surfaces obtained from limit analyses could be considered as a good estimation of the yield surfaces.
Therefore, it was assumed that the limit surface is identical to the yield surface so that in this section

the "yield surface” term would be used to describe these two material properties.

4.1. Representation of the yield surface

The overall yield surface results, as in the case of a non porous single crystal, from the intersections
of the yield surfaces (12 in the present case) for each individual slip system. It is therefore not
possible to represent the macroscopic yield surface by expressing the von Mises stress as a function
of the mean stress (i.e. 0., = g (0,,)) as in the case of the Gurson model. In the following, the yield
surface will be represented by plotting (3D plot) the macroscopic stress along the main loading

direction 1 normalized by the CRSS, as a function of secondary loading parameters 75 and 73:

o1/70 = g(n2,13) (22)
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In the case of axisymmetric loading (i.e. 7o = 713 = n), this normalized macroscopic stress is
simply expressed as a function of 7 (2D plot) as:

o1/ = g(n) (23)

Ul/Tn

a1/

gz =m3=n)
g(ne = 0.727,13)

b [ U BRI |

Figure 4: 3D yield surfaces for [100] — [010] — [001] triaxial loading direction, with f = 0.01. (a)
Yield surfaces for each of the 12 slip systems; (b) Yield surface for the porous single crystal.

4.2. Results for [100]-[010]-[001] triaxial loading

In this section, the three triaxial loading directions (1, 2 and 3) coincide with the (100) directions of
the single crystal. The porosity is equal to 1%. The resulting theroretical 12 yield surfaces (Eq. 8)
for all slip systems are plotted in Fig. 4a while Fig. 4b shows the overall yield surface resulting from
the intersection of the individual yield surfaces. In that particular loading case, it is important to
recall that the (100) loading direction family leads to the same projection of the stress vector on the
four slip planes of a FCC cystal (see Tab. 1). For this symmetry reason, only three distinct groups
of curves are obtained, which correspond to the three slip systems on each slip plane (see Fig. 4a).
In particular, the yield surface of the single crystal is symmetric with respect to the 7o = 73 line.
Four special loading cases to be closely investigated in the following are indicated by colored lines
(red and blue lines) in Fig. 4b: (1) o = n3 = n, (i1) 2 = 0.4, (iii) n, = 0.727 and (iv) 1, = 1.
Model results Eq. (8) are now compared to unit cell simulation results.

Results for the 72 = 13 case are compared in Fig. 5a. In that particular case, the resulting yield
surface is differentiable. This corresponds to the fact that the same slip systems are activated for all
loading conditions. For this highly symmetric case, two of the three slip systems of each slip plane
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Figure 5: Yield surfaces for [100] — [010] — [001] triaxial loading direction, with f = 0.01. (a)
Yield surface for the porous single crystal, with s = 13 = n (i.e. red curve in Fig. 4b). (b)
Yield surfaces for the porous single crystal, with 7, respectively fixed to 0.4, 0.727 and 1.0 (i.e.
blue curves in Fig. 4b). Thick continuous and dashed lines correspond to the yield surfaces for the
proposed model. Symbols correspond to 3D unit cell FE analyses. Thin dashed lines correspond
to the bulk material (non porous single crystal) obtained from the proposed model for each studied
case.

play the same role and are consequently active (in total eight slip systems are active). For the same
reason, similar results are also obtained for the 7 = 1 case (i.e. 0, = 03) in Fig. 5b, but the active
slip systems are different from that of the previous case. However, in cases with 7, fixed to 0.4 or
0.727 (Fig. 5b), two regimes are observed on the yield surface. In the case where 1, = 0.4 (resp.
12 = 0.727), only one slip system is active on each slip plane for 13 between —0.5 and 0.4 (resp.
0.727). For 13 above 0.4 (resp. 0.727), the active slip systems are replaced by different ones so that
the resulting yield surface presents a discontinuous derivative at 3 = 0.4 (resp. 12 = 0.727). These
evolutions are due to the behaviour of the matrix material only ; one can note that similar trends are
observed for the non-porous single crystal (called bulk material in the figures, see the thin dashed
lines in Fig. 5).

In all these cases, the proposed model accurately captures the FE simulations over the whole range
of investigated stress triaxialities. Note that due to the low porosity level (1%), results obtained
for the porous crystal and the bulk material remain close except for high stress triaxialities. In
particular 0y — oo when 75 — 1 and 773 — 1 for the bulk material whereas o, keeps finite values
for the porous single crystal. On the other hand for pure tensile loading (2 = 13 = 0), both model

and simulation are close to the theoretical value for the bulk single crystal: o /7 ~ 1/F} = /6
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where F! is the Schmid factor for [100] loading.

a1/To

Figure 6: 3D yield surfaces for each of the 12 slip systems, with f = 0.01: (a) for [100] — [011] —
[011] triaxial loading direction; (b) for [100] — [021] — [012] triaxial loading direction.
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Figure 7: Yield surfaces for the porous single crystal, with f = 0.01: (a) for [100] — [011] — [011]
triaxial loading direction; (b) for [100] — [021] — [012] triaxial loading direction.

4.3. Effect of secondary loading direction: [100] — [0ij] — [07i]

The effect of the secondary loading direction on the yield surface of the porous single crystal is
investigated for a fixed main loading direction 1 = [100]. The secondary loading direction 3 is
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set to [011] or to [012]. The yield surfaces for each effective slip system of the porous single
crystal are illustrated respectively in Fig. 6a and Fig. 6b for these two cases. In the first case
([100] — [011] — [011]), just like in the reference case ([100]-[010]-[001]), the loading direction
family (011) leads to the same Schmid factor for every activated slip system while for the other non-
activated slip systems the Schmid factor is equal to zero. Moreover, the Schmid factors for (100)
and (110) loading direction families have the same value (F, = v/6/6). For these reasons, only 3
groups of yield surfaces can be identified, and the yield surface of the overall porous single crystal
(see Fig. 7a) presents exactly the same surface as in the reference case. However non-activated slip
systems lead to different yield surfaces (compare Figs. 4a and 6a) so that the post-yield behaviour
could be different in the case where the single crystal exhibits work-hardening.

In the second case ([100] — [021] — [012]), since the secondary loading direction does not lead to the
same Schmid factor for every slip system, more numerous distinct yield surfaces are observed in
Fig. 6b, and the yield surface for the porous single crystal in this case (Fig. 7b) is slightly different
from the previous one.

W71 T 771"
- [100] — [010] — [001] e DA

12 |- [100] — [011] — [011] e -
A 100 021] — [012]  ~ A

10 / —

Bulk material

O']/TU

UI.I.I.I.I.I.I.
-04-02 00 02 04 06 08 1.0

n

Figure 8: Yield surfaces for [100] main loading direction, in the case with 1, = 13 = 1), for various
secondary loading directions, f = 0.01.

Fig. 8 shows the yield surface predicted by the proposed model with corresponding data points
calculated by FE method for 7, = 73 = n, for the same main loading direction [100] and different
secondary loading directions. As shown from Eq. 21, the secondary loading directions do not affect
the predicted yield surface in this particular diagonal case. In the case explored by Figs. 9a and 9b,
with fixed values for 1,, the yield surfaces are slightly different while the proposed model is able to
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capture the FE simulation data with a good accuracy.
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Figure 9: Yield surfaces for the porous single crystal, in the cases of 7, fixed at 0.4, 0.727 and 1.0,
with f = 0.01: (a) for [100] — [011] — [011] triaxial loading direction; (b) for [100] — [021] — [012]

triaxial loading direction.

4.4. Effect of main loading direction

The effect of the main loading direction (1) is investigated in this section. Comparisons between
results obtained by the proposed model and by FE unit cell simulations are shown for the following
orientations [110] (see Fig. 10), [111] (see Fig. 11), [210] (see Fig. 12) and finally [125] (see Fig. 13).
In this last case, the effect of the secondary loading direction (3) is also studied.

Yield surfaces predicted by the model for main loading directions taken equal to [110], [111] or
[210] significantly differ (see Figs. 10b, 11b and 12b). In comparison to the 1 = [100] case, yield
surfaces are no longer symmetric with respect to the s = n3 line. As previously noted, the sharp
slope changes on the yield surfaces correspond to a change in the active slip systems. These trends
are directly due to the crystallographic nature of the matrix material. Due to the low porosity, the
difference between the yield surface of the bulk material (see Figs. 10c/10d, 11¢/11d and 12¢/12d)
and that of the porous material is only significant at high stress triaxiality levels. In all cases, the
model prediction and the FE unit cell results are in very good agreement (see Figs. 10c/10d, 11c/11d
and 12¢/12d, model: lines, FE results: symbols)

All cases presented above exhibit some degree of symmetry so that several individual slip systems
may have the same yield surface. In order to check the validity of the proposed model in cases where
loading has little or no symmetry with respect to the crystallographic orientation, main loading
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Figure 10: Yield surfaces for [110] — [110] — [001] triaxial loading direction, with f = 0.01. (a) 3D
yield surfaces for all 12 slip systems; (b) 3D yield surface for the porous single crystal. (c) Yield
surface for the porous single crystal, with 7 = n3 = 7; (d) Yield surfaces for the porous single

crystal, with 7, fixed at 0.4, 0.727 and 1.0.
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Figure 11: Yield surfaces for [111] — [211] — [011] triaxial loading direction, with f = 0.01. (a) 3D
yield surfaces for all 12 slip systems; (b) 3D yield surface for the porous single crystal. (c) Yield
surface for the porous single crystal, with 1, = 73 = 7); (d) Yield surface for the porous single
crystal, with 7, fixed at 0.4, 0.727 and 1.0.

129



CHAPITRE 4 : Développement d’'un modéle monocristallin poreux

Ul/‘f‘o

R L S E T

L e e e e M B e

- £ 7 - 9(n2 = 0.4,13) T

12 i 12 - 92 =0.727,73) ==-=
| i A g(m2 = 1.0,m3) -----
10k Bulk material ] 10 - , '

[ ] [ Bulk material _,."-
€ e T = ‘?1
= = '

-} 3
0 | T U U NI NI N 0 | I U TN T ST T
-04-0.2 00 02 04 06 08 1.0 -04-0.2 00 02 04 06 08 1.0
n 3
(c) (d)

Figure 12: Yield surfaces for [210] — [120] — [001] triaxial loading direction, with f = 0.01. (a) 3D
yield surfaces for all 12 slip systems; (b) 3D yield surface for the porous single crystal. (c) Yield
surface for the porous single crystal, with 72 = n3 = 7); (d) Yield surface for the porous single
crystal, with 1), fixed at 0.4, 0.727 and 1.0.
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along the [125] crystal direction was investigated. For 3 = [210], 11 different yield surfaces for
the slip systems are obtained whereas for 3 = [(29)25] all 12 yield surfaces differ. The resulting
theoretical yield surfaces are plotted in Figs. 13 for both secondary loading directions. Comparisons
with FE results are shown in Fig. 14a for the 7o = 73 case, in Fig. 14b for various fixed values for
12 and 3 = [210] and Fig. 14c for various fixed values for 7, and 3 = [(29)25|. The agreement
between the model and the simulation results is excellent. Note, in particular, that the differences
between 3 = [210] and 3 = [(29)25] at high stress triaxialities are well reproduced by the model
(Fig. 14b and Fig. 14c).

Yield surfaces in the particular case where 1, = 13 are compared in Fig. 15 for five different main
loading directions. In that particular case results for 1 = [100] and 1 = [110] coincide as well as
those for 1 = [210] and 1 = [125] as they share the same maximum Schmid factor. At low and
moderate stress triaxialities the differences between the yield surfaces is controlled by the value of
the Schmid factor for the bulk material. These differences tend to decrease at very high triaxiality
levels. Under purely hydrostatic loads (7 — 1) the model predicts a unique yield stress ¢, which is
given by (solving Eq. 8 and Eq. 9 for 7, = 0., = 0 and 0, = 0y):

1 /20 1 2
a_ = —arccosh (M) (24)
o GV 3 2q1 f

This limit is well verified by the FE simualtions.

4.5. Effect of void volume fraction f

The results presented above were obtained for a fixed porosity level (1%). In this section, the model
and the unit cell calculations are compared for porosities equal to 0.5%, 1%, 2%, 5% and 10%. For
the sake of conciseness, the comparison is limited to the case where 77 = 773 for a main loading
direction equal to [100] (equivalent to [110] for 7o = n3), [111] or [125] (equivalent to [210] for
72 = 1)3). Results are shown in Fig. 16. Comparisons with results corresponding to the bulk material
(thin dashed lines) are also presented. It is clearly observed that, for low triaxialities, the effect of
porosity on the yield surface is rather limited so that yield surfaces for the voided materials are
very close to the curve for the bulk material. Despite this moderate effect, FE simulations for these
triaxiality and porosity ranges are needed to calibrate parameter . The original model developed in
Appendix A strongly underestimates the trends obtained using FE simulations with o = 1 whereas
the optimized value is much larger (o = 6.46). At high triaxiality ratio, Eq. 24 appears to well
represent FE simulations for the entire porosity range and all loading directions.

4.6. Field of plastic slip activation around the hole

The unit cell computations do no provide only results at the macroscopic scale but also fields of

plastic deformation around the hole that bring information about the deformation modes of a hole
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Figure 13: [125] loading: (a) 3D yield surfaces for each slip system for 3 = [210], (b) 3D yield
surface for the porous single crystal for 3 = [210], (c) 3D yield surfaces for each slip system for
3 =[(29)25], (d) 3D yield surface for the porous single crystal for 3 = [(29)25]
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Figure 14: Yield surfaces for the porous single crystal for [125] loading, [ = 0.01: (a) 170 = 13 = 7
for 3 = [210] and 3 = [(29)25], (b) for 3 = [210] and 7, = 0.4, 0.727 and 1, (c) for 3 = [(29)25]
and n; = 0.4, 0.727 and 1.

in a single crystal. The impact of crystallography on the shape evolution of a hole in a single crystal
matrix during growth was studied by Yerra et al. (2010) within the framework of finite deformation
crystal plasticity. Since the limit analysis provided in the present work is limited to small strain, the
shape changes are not illustrated here. Instead, maps are now provided showing the activation of
slip systems around the hole depending on crystal orientation and prescribed stress triaxiality. For
that purpose, the total cumulative slip 7., is defined as the sum of all the cumulative slip variables

Af :
12

Vewm = Z ’:"S (25)

s=1
The field of total cumulative slip is illustrated in Fig. 17 for three different crystal orientations and
three triaxiality levels for fixed values of porosity (1%) and mean strain. The pictures show middle
cross—sections of the unit cell in the 1-2 plane, where 1 and 2 refer to the two first crystal directions
indicated in the orientation of the cell. The inhomogeneity of plastic slip appears clearly in these
maps with an obvious symmetry of the deformation patterns for the [100] — [010] —[001] orientation,

in contrast to the two other ones where symmetry is broken.

Figure 18 shows the activation of the 12 slip systems around the hole in the case of an imposed
triaxiality of 1.5, for the specific orientation [111] — [211] — [011] with a given overall strain level.
It turns out that all the slip systems are activated at some places, mainly around the North and
South poles on the figure where multiple slip is observed. The fact that the twelve slip systems
are activated at some place in the unit cell in contrast to the corresponding bulk single crystal is
probably one reason why the von Mises equivalent stress must be introduced in the proposed yield
function (Eq. 8) in addition to the resolved shear stress.
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Figure 15: Effect of the main loading direction 1 on the yield surface for the porous single crystal,
in the case with 75 = 13 = 7, f = 0.01.

5. Conclusion

The original contribution of the present work to the modeling of ductile fracture in single crystals is
to provide a yield function in closed form for porous single crystals and to validate it by means of
systematic unit cell computations. It is theoretically motivated using a variational micromechanical
approach. It is formulated as the combination of N yield criteria, /N being the number of potential
slip systems in the single crystal matrix, based on the definition of a new effective equivalent stress
measure for each slip system. This equivalent stress measure incorporates in a nonlinear way
the resolved shear stress on the considered slip system and the equivalent von Mises and mean
stresses. To better match an exponential dependence on the mean stress (which is well recognized
for rate-independent materials), this yield function was phenomenologically extended following a
procedure similar to the GTN extension of Gurson’s model (Tvergaard and Needleman (1984) and
Leblond et al. (1994)). The extension introduces three adjustable parameters (g, g2 and «). Unit
cell simulations were used to fit these parameters in the case of a FCC single crystal. Various
stress triaxiality ratios, main loading directions and porosity levels were considered for the unit cell
simulations. In all cases, the model was able to capture the results of the calculations with a very
good accuracy, including the effects of main loading direction, of secondary loading direction and
of porosity.

Further work will include the analysis of the plastic flow rule associated with the proposed yield
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Figure 16: Effect of porosity from 0.5% to 10% for various main loading directions, with 7, =
n3 = n: (a) [100] main loading direction; (b) [111] main loading direction; (c) [125] main loading

direction.

function. In particular, the validity of the normality rule Eq. 10 will be tested for this new yield
criterion. In addition, the porosity growth rate ( f = (1 — f)trace(¢,)) will be investigated by
comparing the results of the model and unit cell simulations. It is well-known that crystallographic
aspects of plastic deformation around holes strongly affect their growth rate, for example in H.C.P.
metals, see Crépin et al. (1996). The proposed yield function will then be used to develop a set of
constitutive equations for the porous single crystal including self and cross-hardening within a finite
strain framework. A first application of this model will be the evaluation of the fracture toughness

properties in presence of swelling in irradiated stainless steels.

Appendix A. Development of a model for voided viscous single crystals

In this section a model is developed for viscous single crystals containing spherical voids. The
single crystal is assumed to have a nonlinear viscous behaviour with NV slip systems. Following
DeBotton and Ponte Castaneda (1995) each slip system is associated to a slip potential function ¢,
defined as:

n+1
Ts

T0

b. — Y070
-
n+1

(A1)

where (> 0) and 7y(> 0), respectively, are the reference slip rate and the reference flow stress
of slip system s. The creep exponent is denoted by n and 7 is the resolved shear stress on the slip
system s, given by:

Ts =0 Mg (A.2)

135



CHAPITRE 4 : Développement d’'un modele monocristallin poreux

where m is the orientation tensor defined by Eq. 1. The overall stress potential of the single crystal

is the sum of the potentials for all slip systems:
N
®(o) =Y bs(7) (A3)
s=1

As defined in Eq. A.1, ¢, is a power law function which is strictly convex.
Based on the work by DeBotton and Ponte Castafieda (1995), a stress potential for a linear

comparison single crystal is introduced as:

1

¢L(0) 9

N

g:MX:g = Zo:s?‘f (A4)
s=1

where «, denotes the slip system compliance. The fourth-order compliance tensor is written as:

N N
MYX=2) am.@m=2) R, (A5)
s=1 s=1

Then, according to DeBotton and Ponte Castaiieda (1995) dual potentials are defined as:

¢8(TS) = II]%{QSTE—L;(QS)} (A.6)
Vilag) = n]%{asﬁff—qbs(n)} (A7)

Using Eq. A.1 together with Eq. A.7, by taking account of the convexity of the viscous potential
with n > 1, the function V; can be explicitly expressed as:

n+1
2T0(J:’S ) m
Yo

n— 14970

Vi(a) = (

Cn+1 2

(A.8)

Based on this constitutive model for the single crystal, the porous single crystal can be further
described introducing a variational characterization as proposed in (Ponte Castafneda, 1991, 1992a).
The effective stress potential for the “composite” (i.e. single crystal 4 voids) is derived from the
theorem of minimum complementary potential energy, by the following relation:

$(X) = min /@(J(f))dﬂ (A.9)
Q

o a(T)eES

with () being the representative volume element containing voids and the metallic matrix, X the
macroscopic stress tensor defined as the average over the total volume X = (o(Z))q, and S the set
of Statically Admissible (S.A.) stress fields with a homogeneous stress boundary condition on the
outer boundary 92 of 2: o(7) S.A. <= ¢ € S with § = {div(g) = 0in Qand o.7i = X.7i on
d€1} where 71 is the outer normal to the boundary, 092, of €.
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Following Ponte Castafieda (1992b) and Ponte Castafieda and Zaidman (1996), the effective
potential can be estimated as:

N
(%) > (o, o (51, (2) -1 —=f) ; T/;(fl'.s)) (A.10)

where @ () denotes any estimate of the potential of the linear composite. ®; can be expressed

das:

By(2) = 52 M2 (A1)

where M is an estimate of the effective viscous compliance fourth order tensor of the “composite”.
In Eq. A.10 it has been assumed that the slip system compliance o, can be considered as identical
for each slip system of the single crystal and independent of the position in 2. Furthermore, the
(1 — f) factor accounts for the fact that only a fraction of the composite corresponds to the single
crystal. The remainder (i.e. f) corresponds to voids for which the V' function is equal to zero.

In the following, Eq. A.10 will be regarded as an equality in order to obtain an estimate of the
potential of the composite (Ponte Castafieda and Zaidman, 1996). To proceed it is also necessary
to select a proper estimate of the effective stress potential of the linear comparison single crystal
(®1). In the following a Hashin-Shtrikman lower bound will be used. In that case the effective
viscous compliance tensor M (referred to as M"S™) is given by the following equation (DeBotton
and Ponte Castafieda, 1995):

(M~ + M) 7" = (1= f) MY + M)+ f MY + M) (A.12)

where M is the compliance tensor of the voids. M is the inverse of the influence tensor of Hill for
a spherical void. As the bulk and shear moduli of the void are equal to zero, Eq. A.12 leads to:

_ 1 f
HS— — X #® -_;
M 1—7 fM + 1—¢ fM (A.13)

The inverse of the influence tensor of Hill can easily be computed in the case of an isotropic

compliance matrix which is expressed as *:

1 1
My=—J+—K (A.14)
3kg 2p0

In the case where the matrix material can be considered as incompressible (i.e. £y — ©¢), the tensor

M* is found to be: ) ) ) )
M'=—J+—K=
4#0.1]] * B 31*{-*J + 2u*

(A.15)

2] and K are fourth order tensors such that: J : ¢ = %a.kkl and K :a=a — %akkl (deviator of @) for any second
order tensor a.
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In the following M, (defined by the shear modulus py only) will be used instead of IMX to compute
M[*, since no direct expression for M* as a function of MX is available. A suitable value for i
must consequently be used. In that case the lower bound character of the model is lost. As a first
approximation, it is assumed that the deviatoric projections of MX and M, are equal so that:

MX: K=M,:K (A.16)
Noting that K :: K = 5 and that R, :: K = % Vs, one finally obtains from A.5 and A.14 :

5

Ho =5 S a

(A.17)

Using relation A.13, the effective stress potential of the porous linear comparison single crystal can
be approximated as:

_ | 1 1 f
O, (D) = - MBS =" —MY 4+ —— )
v = 3R 2-gu: (2 + s Ly

- % (Z ad? + J@*@) (A.18)

where T, = X : m® is the macroscopic resolved shear stress of the slip system s for the non-linear

single crystal and ® () is derived from A.11 and A.15:
— 1
P(8) = —32 + Lz A.19
) = 550+ 50 (A19)
where Y, (resp. X.,) is the mean stress (resp. von Mises stress) of the macroscopic stress tensor
2. Note that P is expressed using isotropic invariants of X because M, is assumed to be isotropic
as a first approximation. Finally ®; can be expressed as:

Dp(R) = 1_ =7 Z {a5 [Tz +f (2022 + 42722;)” (A.20)

It follows that the estimate of the effective potential ® can be rewritten using A.10 and A.8 as:

6 Y = ‘ T3 EJ Zz
© = s [ (o (s (G 232)
n—+1
— 1970 {27005\ n — 1
b= A21
= ”Zn—kl 2 ( Ao ) ( )

At this stage of the derivation it is convenient to introduce the following quantity:

T = L T2 + f 322 : (A.22)
s 1—f ey 207" '
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In order to maximize the right hand-side of Eq. A.21 one needs to solve the system of equations
formed by the vanishing of the partial derivatives of the argument of the Max operator in (A.21)
with respect to «, Vs. This leads to:

A T* n—1
oy = =2 (—) (A.23)

2']"0 To

Introducing this solution into Eq. A.21 leads to the following expression for ®:

) =(1-NHY

T* n—+1 .
= =)o) (A.24)

5

To

8

Based on this equation, effective slip systems can be attributed to the homogenized porous single
crystal whereby 77" can be interpreted as an effective scalar resolved stress acting on each slip
system. Rate independent plasticity is obtained for n — +oc. The yield surface for each slip
system is then expressed as: T, — 75 = 0.
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Figure 17: Fields of cumulative plastic slip v..,, on all slip systems in the 1-2 plane cross-section
of the unit cell, shown on non-deformed meshes, for three different orientations and three different
triaxialities for an overall plastic deformation EY; = 0.01. The porosity is f = 0.01.
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Slip system s = 1 Slip system s = 2 Slip system s = 3

Slip system s = 5

Slip system s = 7

Slip system s = 10 Shp system §= 11 Slip system s = 12

Figure 18: Fields of the amount of slip v* on all slip systems in the 1-2 plane cross-section of the
unit cell, for the orientation [111] — [211] — [011] with an imposed triaxiality level of 1.5, shown
on non-deformed meshes, for an overall plastic deformation EY; = 0.01. The porosity is f = 0.01.
The color scale is the same as in Fig. 17.
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4.3 Implémentation numérique du modele monocristallin
poreux dans le code ZéBuLoN

Apres avoir développé le critere de plasticité pour un monocristal poreux, le modéle
monocristallin poreux couplé doit étre implémenté dans le code ZéBuLoN en I'adaptant au modeéle
cristallin déja implémenté en grandes transformations présenté dans le Chapitre 2. On garde toujours
la décomposition multiplicative du tenseur gradient de la transformation F = E - P. L’objectif final est

d’évaluer I'effet de la présence des cavités sur le comportement mécanique des matériaux irradiés. On
rappelle ici le critéere de plasticité pour un monocristal poreux proposé dans la Section 4.2, en utilisant
les notations correspondantes au formalisme en grandes transformations :

% 2 o 3 o def.7 p .
D= +a—f -2 |+2qfcoshq,,|——2t—-1-g*f? = 0 Equation 4.8
(z‘f 45 rfj o {qz 20 7 ql

*
S

avec 7° la cission résolue de la matrice, 7, la cission résolue équivalente du matériau poreux, Ocq la
contrainte équivalente de von Mises, oy, la contrainte hydrostatique, f la porosité et a, g; et Q; les
coefficients du modele.

Notons que 7", Oeq €t o utilisés dans le critéere de plasticité sont obtenus a partir du tenseur de
contrainte décrit par le tenseur de Mandel M dans la configuration isocline relachée, ce qui nous

permet d’appliquer la loi de Schmid, ainsi que la loi cristalline présentée ci-apreés.

En calculant le développement limité d’ordre 1 de I'Equation 4.8, on peut obtenir I'expression
approximative de Ts

o /9007 +40afo?, +135q, fol o,

Equation 4.9
s 30(1-q,f)

La valeur de 7, obtenue dans I’Equation 4.9 permet de fournir un point de départ pour calculer la
valeur exacte de 7, (avec 7 >0) soit par la méthode de Newton-Raphson, soit par la méthode de
dichotomie, via les deux routines existantes dans le code ZéBulLoN.

Dans un premier temps, I'évolution de la forme des cavités n’est pas prise en compte dans notre
modele. Du fait que le critére développé ci-dessus est implémenté en grandes transformations, en
supposant que le matériau dense n’est pas compressible et que le changement de volume est
seulement di a la déformation plastique (celui di a la déformation élastique n’est pas un facteur
d’endommagement), on obtient explicitement I'expression de la porosité :

detP:é Va/(- 1)

0 0

1-f,
det P

:i_ ‘;0 — f=1— ,0<f<1l Equation4.10

avec fj la fraction volumique initiale de cavité.

La loi d’écoulement adaptée aux matériaux poreux s’écrit alors :
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S
. T.— 7T .
S=( ¢ Equation 4.11

Il est a noter que la cission résolue effective 7 n’est pas signée, ce qui implique une loi
d’écoulement non-signée (Equation 4.11). Par conséquent, les équations décrivant les évolutions des

densités de dislocations et de boucles de Frank n’ont pas besoin de prendre en compte le signe de 75 .

On obtient donc pour les matériaux poreux a I’état irradié :

Modéle de « la racine de la somme » poreux : a partir de I'Equation 2.20

-Gr Equation 4.12

c' D

i

S
D

\/st“r; +K, D"
7}8 u p

K

Modéle de « la somme des racines » poreux : a partir de I’Equation 2.23

\/st”rg +\/Kd,2rj’
rs=y| — -
K

Grs Equation 4.13

c D

Evolution de pr identique pour les deux modéles présentés ci-dessus : & partir de I’Equation
2.21
3 3 3
P =—A Z re (er —r= 27/5 Equation 4.14
seplan(p) seplan(p)

Le tenseur gradient du vecteur vitesse associé au glissement plastique en grandes déformations

I__p en prenant en compte la porosité s’exprime par :

2 s s or, = i
L’ :(]__ f)Zy n,avecn’ = p s Equation 4.15
o s=1 - O

Notons que n° représente la direction de I"écoulement pour un matériau poreux, différente de

celle pour un matériau sain N° qui est fixée par la loi de Schmid.

En imposant que la variation de la surface de charge reste nulle &0 =0 pour une variation de g,

la variation de 7z, est donnée par :

é‘d):ag-é‘a+ 6(13* o7 =0 Equation 4.16
oo — or. °
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A l'aide de I'Equation 4.13, la direction de I’écoulement peut &tre donnée par :

*

nszﬁrs:—iQ,avecQ:aEetH:aq)
= oo H = = 0o or

= = s

Equation 4.17

*

Les expressions de M et H peuvent étre calculées et présentées respectivement comme suit :

+ S+=
oc 77— 1577- 3V20 " T -

S

o0 77 4 _o. |3 Op i |30
H = =2 -8 _2 | = f —2sinh — —=2
or, .0 45 7° 20qlqz 7.’ % 20 7

*
S

9252:27 N 2o 2 iqqfSInh(qzq/B/*ZOJm/rs)l

Equation 4.18

avec s le déviateur du tenseur des contraintes et 1 le tenseur d’identité d’ordre 2.

Les composantes dans la matrice jacobienne adaptées aux matériaux poreux sont mises a jour
dans I’Annexe Il. 1. Par contre, le calcul de la matrice tangente cohérente reste inchangé.

4.4 Tests simples sur des monocristaux non-irradié et irradié

Suite a I'implémentation du modéle monocristallin poreux dans le code ZéBuloN, des tests
simples sont réalisés afin de vérifier I'implémentation et de réaliser une étude préliminaire des
influences de I'orientation cristallographique et de la porosité sur le comportement mécanique des
matériaux non-irradié et irradié.

Les calculs numériques en traction simple sont réalisés sur un seul élément fini suivant 5
orientations cristallographiques représentatives pour les matériaux non-irradié et irradié avec les
mémes conditions de tests que celles utilisées dans la Section 2.5.2. Les paramétres de la loi cristalline
sont pris dans le Tableau 2.5 sauf que les coefficients de la matrice d’interaction a* sont choisis
identiques a;= 0.124 (i = 1...6) afin d’éviter 'apparition de I'instabilité numérique. De plus, pour le
matériau irradié, I'effet d’avalanche est également introduit dans les tests avec les parameétres 7, =
20MPa et y,=0.005. Les résultats obtenus pour une direction de traction suivant [001] sont présentés
sur la Figure 4.1. Les résultats des calculs numériques suivant les autres directions de traction sont
présentés dans I’Annexe Il. 2.
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Figure 4.1 : Courbes de traction obtenues pour les matériaux (a) non-irradié et (b) irradié, sans et avec
le modéle monocristallin poreux, pour différents niveaux de porosité.

D’apres tous les résultats présentés ci-dessus, on peut constater que le modele monocristallin
poreux permet de décrire I'effet de porosité sur un monocristal en présence de cavités, en prenant en
compte la cristallographie du monocristal. L'utilisation de ce modéle poreux ne pose pas de probleme
d’instabilité numérique par rapport au modeéle cristallin dense. Les évolutions de porosité suivant
différentes directions de traction sont tracées sur la Figure 4.2. Du fait que ces résultats sont obtenus
a partir des calculs de traction uniaxiale, la croissance des cavités n’est pas trés importante.
Cependant, une influence de I'anisotropie due a la cristallographie du monocristal sur la croissance
des cavités peut étre observée. Celle-ci reste a vérifier a partir des calculs de cellules élémentaires.

0.125 — 7
 [001]-fo=0.1 —— .
| [111]-fo=0.1 d
0-12 011]- fo=0.1 «=----
L [012]-fo=0.1 -oneee ]
[125]- fo=0.1
0.115 i
c._" [ -
0.11
0.105
0.1
0 0.05 0.1 0.15 0.2
P33 -1

Figure 4.2 : Evolutions de porosité pour différentes orientations cristallographiques. Les résultats sont
obtenus a partir des calculs de traction uniaxiale.

4.5 Bilan et conclusions partielles
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Basé sur l'approche variationnelle de type Hashin-Shtrikman d’un monocristal linéaire de
comparaison [Debotton (1995) et Bugat (2000)], un modele de type Gurson pour les monocristaux
poreux a été développé. Un terme quadratique de la cission résolue 7° permettant de décrire
I'anisotropie liée a la cristallographie intervient dans le critére de plasticité proposé. 3 coefficients «,
g: et gz sont introduits dans le critere et ajustés sur un grand nombre des calculs numériques réalisés
sur une cellule monocristalline tri-dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité
sphérique au milieu de la cellule. Les effets de I'orientation cristallographique, de la triaxialité et de la
porosité sont étudiés. D’apres les résultats obtenus, on peut conclure que le critere de plasticité
développé est capable de prédire la surface de charge d’un monocristal poreux pour tous les niveaux
de triaxialité, en tenant compte des directions du chargement principale et secondaire, ainsi que
I'effet de la porosité. Ce travail a fait I'objet d’un article qui a été soumis a « International Journal of
Solids and Structures » en 2012.

D’apres les résultats préliminaires obtenus, dans un premier temps, on peut conclure que le
modele monocristallin poreux a été bien implémenté avec les méthodes d’intégration explicite et
implicite dans le code de calcul ZéBuLoN. Ce modeéle poreux prend en compte les effets de
I’orientation cristallographique et de la porosité. L'expression de I’évolution de la porosité est donnée
explicitement a I'aide du formalisme en grandes transformations. Afin d’étudier précisément I'effet de
la porosité sur I'écrouissage du matériau, ainsi que la croissance et la coalescence des cavités au sein
d’un monocristal, une loi d’évolution de la forme des cavités pour les monocristaux poreux doit étre
proposée, en comparant les résultats obtenus a partir de la cellule monocristalline poreuse.
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Conclusion générale

Le travail de recherche présenté dans ce mémoire de these a été consacré a la modélisation de la
modification des propriétés mécaniques due a I'évolution de la microstructure par l'irradiation
neutronique dans les aciers inoxydables austénitiques. Ces matériaux sont largement utilisés comme
matériaux de structure et de liaison dans les internes de cuve des Réacteurs a Eau Pressurisée. Dans le
cadre de cette thése, I'étude a été orientée vers deux axes principaux : le premier concernant le
développement d’une loi monocristalline a bases physiques permettant de modéliser le
comportement mécanique d’un polycristal aux états non-irradié et irradié ; et le second concernant
I’évaluation de l'effet du gonflement induit par l'irradiation sur les propriétés mécaniques des
matériaux irradiés, dans lesquels les cavités produites par irradiation sont observées a I'échelle de la
microstructure. L’ambition initiale de cette étude était de contribuer au développement d’un modeéle
micromécanique permettant d’évaluer l'effet du gonflement sur les propriétés mécaniques
macroscopiques (plasticité et ténacité). D’'un point de vue pratique, cet objectif a été atteint.

Pour répondre a ces deux axes de recherche, une étude bibliographique préliminaire a été
effectuée, afin de mieux comprendre les effets d’irradiation sur I’évolution microstructurale dans les
aciers inoxydables austénitiques de type 304 ou 316 a la température de 300°C, d’intérét pour les
internes de cuve dans les REP. Les boucles de Frank formées au cours de I'irradiation sont considérées
comme une des origines dans le durcissement observé apres irradiation dans les aciers austénitiques
inoxydables. La microstructure des boucles de Frank est peu sensible aux conditions d’irradiation (avec
une densité a saturation de Iordre de grandeur de 10”m™), a I'exception de la température
d'irradiation. La densité de boucles de Frank augmente avec la dose et tend vers une saturation a 5-
10dpa. Suite a une déformation plastique, des canaux, dits également des « bandes claires » car
balayées des boucles de Frank sont observées. La formation des bandes claires (ou canaux) est
considérée comme le principal mécanisme de localisation de la déformation plastique dans les aciers
austénitiques inoxydables irradiés et testés dans la gamme de température a laquelle ils sont soumis
dans les REP (280-380°C), ce qui conduit a un adoucissement du comportement mécanique a I'échelle
macroscopique. Deux mécanismes de déformation pour les matériaux irradiés ont été identifiés sans
gu’un consensus n’existe : (i) mécanisme de durcissement par barriéres dispersées et d’adoucissement
par canalisation et, (ii) mécanisme par blocage des sources induites par les cascades. Il apparait que
ces deux mécanismes pourraient coexister : le premier apparait des les faibles doses alors que le
deuxieme ne semble actif que pour les fortes doses (dans notre étude > 2dpa) car le blocage des
sources de dislocations apparait au-dela d’'une densité critique d’amas de défauts ponctuels créés par
les cascades.

Au cours de l'irradiation, la formation de cavités (bulles de gaz et cavités vides) nanométriques
peut conduire a un gonflement macroscopique. La population de cavités montre une grande
dépendance avec le spectre du réacteur, la température et la dose d’irradiation. Le phénomeéne de

fragilisation due au gonflement n’est pas a ce jour démontré dans les conditions REP, bien que
clairement mis en évidence dans les conditions RNR.
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Un modele micromécanique basé sur I’évolution des densités de dislocations et de boucles de
Frank a été développé, pour les matériaux CFC non irradiés et irradiés, a I’échelle monocristalline. Les
modeles de « la racine de la somme » et de « la somme des racines » ont été construits afin de
rendre compte des différents couplages possibles entre densité de dislocations et densité de boucles
de Frank pour décrire I'évolution de la cission critique et de la densité de dislocations. Les deux
modeles cristallins ont été implémentés et validés en grandes transformations, avec deux méthodes
d’intégration (implicite de Newton et explicite de Runge-Kutta), dans les codes de calcul ZéBuLoN
(code E.F. utilisé au Centre des Matériaux, Mines ParisTech) et Cast3M (code E.F. utilisé au CEA). Un
phénomeéne de bifurcation d a une instabilité locale a été observé pour certaines conditions de
calculs. Les causes de ce phénomene ont été identifiées. Les comparaisons des résultats obtenus par
ZéBuLoN et Cast3M pour les matériaux aux états non-irradié et irradié présentent une bonne
cohérence validant les implantations numériques réalisées.

Dans le cadre de cette étude, les démarches d’identification ont porté sur I'acier 304 Hyp, compte
tenu de I'application de ce travail a I’étude de la fragilisation due au gonflement (la formation des
cavités apparait plus tot dans I'acier 304 Hyp que dans l'acier 316 E). Les courbes de traction
expérimentales de la littérature [Pokor et al. (2004c) et Pokor (2012)] pour I'acier 304L hypertrempé
irradié a différents niveaux de dose ont été prises pour identifier les parametres de la loi cristalline. Le
modele de « la racine de la somme » et celui de « la somme des racines » ont été appliqués et
différentes stratégies ont été proposées pour l'identification des parametres. L'identification a été
réalisée sur un maillage d’agrégat polycristallin simplifié avec les conditions aux limites MPC. Bien
gu’aucun consensus ne soit établi sur les mécanismes physiques a 'origine du durcissement, les
différentes stratégies menées ont permis une meilleure compréhension de ces mécanismes et de leur
interaction. Finalement, bien que plusieurs stratégies conduisent a une représentation correcte des
courbes expérimentales, le modéle de « la somme des racines » en présence de I'effet d’avalanche
est proposé car il permet d’une part de bien représenter les courbes expérimentales et d’autre part
d’intégrer des mécanismes physiques observés aux échelles inférieures de modélisation. Ce modéle
reste cependant encore a améliorer : une apparition différée de la striction et un sur-écrouissage sont
actuellement observés sur un calcul de poutre polycristalline. Les différentes conditions aux limites
utilisées et les mécanismes adoucissants qui favorisent la localisation de la déformation sont des
causes principales provoquant I'écart observé entre les courbes de traction obtenues par les calculs de
poutres et par I'identification.

A partir des parameétres identifiés, une étude de convergence a été effectuée pour les matériaux
non-irradié et irradié. Elle met en évidence qu’un maillage d’agrégat polycristallin simplifié contenant
343 (7x7x7) grains cubiques avec 27 (3x3x3) éléments finis par grain est nécessaire pour représenter le
comportement du VER. Il est mis en évidence que I'augmentation du nombre d’éléments par grain
favorise la localisation de la déformation a I'intérieur d’un grain.

Afin d’étudier I'effet de la porosité sur les propriétés mécaniques des matériaux irradiés, un
modele monocristallin poreux de type Gurson a été développé. Cette proposition d’un critere de
plasticité pour un monocristal poreux est basée sur |'approche variationnelle de type Hashin-
Shtrikman d’un monocristal linéaire de comparaison [Debotton (1995) et Bugat (2000)]. Un terme
quadratique de la cission résolue 7* permettant de décrire I'anisotropie liée a la cristallographie
intervient dans le critere de plasticité proposé. Trois coefficients a, g, et , sont introduits dans le
critére et ajustés sur un grand nombre des calculs numériques réalisés sur une cellule monocristalline
tri-dimensionnelle parfaitement plastique contenant une cavité sphérique. Le modéle proposé peut
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parfaitement reproduire les effets de I'orientation cristallographique, de la triaxialité et de la porosité
sur la surface de charge d’un monocristal poreux. Ce travail a fait I'objet d’un article qui a été soumis a
« International Journal of Solids and Structures ».

Le modeéle monocristallin poreux adapté au formalisme en grandes transformations a été

implémenté avec les méthodes d’intégration explicite et implicite dans le code ZéBuLoN. Une
expression de la porosité est proposée explicitement pour décrire la croissance des cavités.

Perspectives

L'application des outils développés a la prédiction quantitative de I'effet de fragilisation par le

gonflement sur les propriétés mécaniques des aciers inoxydables irradiés nécessite de continuer ce
travail. A court terme, les actions suivantes pourront étre menées :

Compléter le modeéle monocristallin en intégrant d’autres effets d’irradiation (e.g. effet des
cavités sur le durcissement d’un matériau fortement irradié) ;

Identifier certains parametres du modele dans le code E.F. ZéBuLoN, sur un maillage plus
représentatif d’'un VER, par exemple sur un agrégat polycristallin avec des tétraedres de
Voronoi ou avec une microstructure réelle identifiée a partir de tomographie 3D. L'utilisation
de ces maillages, bien que coliteux numériqguement, permettra de mieux prendre en compte
les effets de la localisation de la déformation observée dans les aciers austénitiques
inoxydables irradiés. De plus, il est intéressant de reproduire un calcul d’agrégat polycristallin
avec le méme maillage (méme type d’élément, mémes formes de grains, méme nombre de
grains et méme nombre d’éléments dans un grain) dans le code Cast3M, afin de comparer les
résultats obtenus entre les deux codes de calcul ;

Réaliser des calculs de structures avec la géométrie d’une vraie éprouvette de traction comme
celle utilisée pour les essais mécaniques, afin d’étudier I'effet de structure sur le
comportement mécanique, surtout pour un matériau fortement irradié ;

Améliorer le modele monocristallin poreux développé, avec prise en compte des effets
d’écrouissage et I'évolution de la forme de cavités, y compris les phases de croissance ainsi
gue de coalescence de cavités. Cette amélioration pourra étre basée sur des résultats obtenus
a partir des calculs de cellule monocristalline poreuse selon la démarche menée dans cette
étude ;

Appliquer le modéle monocristallin poreux développé pour évaluer I'effet du gonflement sur
les propriétés mécaniques des matériaux irradiés: la plasticité par une étude sur les
éprouvettes de traction et la ténacité par une étude sur les éprouvettes CT ;

Confronter notre modele monocristallin dense a des données expérimentales obtenues sur
des monocristaux sollicités en température.

A moyen terme, plusieurs voies peuvent étre poursuivies :
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Enrichir le développement du modele monocristallin dense notamment pour y intégrer I'effet
du fluage d’irradiation (et donc I’évolution de la microstructure) et d’évaluer son effet sur la
réponse du matériau dense et du matériau poreux. Notre modeéle actuel permet de traiter la
réponse a une sollicitation rapide (quelques secondes), il s’agira donc pour la suite, et pour
une application différente, de proposer un modele permettant d’évaluer I’évolution des
champs mécaniques sur des temps beaucoup plus longs. La confrontation a des données
expérimentales a différentes échelles apparait comme une étape importante de ce travail ;

Etudier le comportement d’une fissure et de sa propagation dans le monocristal poreux sous
irradiation ;

Poursuivre le développement du modéle monocristallin poreux en y intégrant un effet de
taille des cavités. Cette étape nécessitera le développement d’'un modele de plasticité a
gradient a I’échelle du monocristal. Par ailleurs, I'application du modéle monocristallin poreux
développé étant plus large que celle des Internes de cuve, il apparait intéressant pour d’autres
type d’aciers d’y intégrer. Cette évolution pourra étre basée sur des calculs de cellule
monocristalline poreuse selon la démarche menée dans notre étude.
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Annexe | : Implémentation numérique du
modele cristallin

Annexe I. 1 : Notations et formules

Dans une base m(gi 1€,8,€ ), en notation de tenseurs et en notation indicielle :

- Tenseurs d’identité :

Tenseur d’identité d'ordre2: 1=1; = 5”

Tenseur d’identité d’ordre 4 :

IJkIZ (5|k5 +5i|51k)

=
||

- Opérations tensorielles :

C=A-B C;=A,B,

C=A:B C=AB,

g = é : E Cij = Aijkl By

% = é@é ukl Alk jl

%:é®§ ikl — A” Kl

C=A®B Cy =AB,

é' E = AJkn nl Ajmn mk nI Ajmn :(5mk BnI )mnkl = é: Q@E)
é 2 An Banl An mk anI (An5mj )imnj : ankl = 6@1‘)2

(A®B): (181)= A,B;,5,,5,, = AB,, = ABB

- Dérivées partielles :
oA- E_aAimBmi _ OBy, =A 0.6, =A 0., =AR1
6= B 0B, = n By = A ! - e
OA-B OA B..
oA A;mAk " - Zﬁkm Byy =610 Bry = By = 5 B] =19B"
= ! !
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GAEQ aAimanCn' aan T
_85 o aBm - Aim 8Bk| an = Aimé‘mké‘nlcnj = AikCIj = AikCJTl :é@g
oA oA’
2 A __ _;1 JT1:_ _;1ABT:_A—1@A—T
oA OA, -
oA oA OA; ®
=— = = =00y = 0,0, =11
0A oA, oA, ik
aa@)é _ aa@)Bij = B® aa@)
oA oA, T 0A
d(det A)

=) _ =T
T (det A)A

- En notation de Voigt-Kelvin, on définit :

e unvecteur colonne par {A}

e un vecteur ligne par {A}'

e une matrice par [A]

Annexe I. 2: Calcul de I'expression de la puissance spécifique des

efforts intérieurs

) :Q: :(|Z_E+E.|:_P,E—l)=

1Q
1Q

S

_1
0

:>Pzi@_ge.ET):@.E_%LL@.QQET):
P

Po
B 1 . . a 1 e - A
= P=—E,II, Ejl E., Emj +—E, 11, EJ'I Pon P”P EPi
A 0

=P= in; E.E, + 1 ELE.P.P}
P P

kI =im" mn" nl

Im
o
1o
Irm
N

On obtient donc :
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Annexe I. 3 : Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code
de calcul ZéBuLoN

Ici, on présente le calcul des dérivées partielles de I'ensemble des variables internes utilisées

pour la méthode d’intégration implicite de Newton dans ZéBuloN : E, »°, rj et 1”.

% Dérivées partielles de R;

Re ZAE—AE'EEJfE'(ZMSQSJ

 Dérivée par rapporta AE

Re  OAE OE OE-B OE
==l-==—=+==:—=
GAE z 85 GAE 8= GAE
avec EzEt +AE, é:AE-Efl et E:ZA7/5=S
D'ou,
0E _dE +aE) |
OAE  O0AE  f
OBE_Pbu _p Boi_p 5.6, =As, = ASL
65 - aEkI _Aim aEkl _Aim mk ~ jl _Aik jIl T =
ocE-B O©E,,B,, OE,
—— = L= = ij :5ik5m| ij :5ikB|j :5ikBjT| = @BT
8= oE, ok, ==

Ici, on rappelle les trois produits tensoriels du second ordre par :

g=é®éz>cijkl = A;By
gzé_éjcijkl =AB;
g:é_ézcijkl :AiIBjk

On obtient donc :

I'm

e

Il
=
|
>
T

T
rigf Tarw'|

&)
>
lm
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Dérivée par rapport a Ay"

oR.

Dérivée par rapport & Ar,

Dérivée par rapport & Ar

—=E-N°5,,
oAy" = =
OR¢
= =0
OAry =
OR;
= =O
OArt =

+» Dérivées partielles de Rys

R.= Ay® — QQTS

Dérivée par rapport a AE

Cas 1 : Utilisation du tenseur PK2 l; ¢

aRys _ aRys : age :aEzL : 5=
OAE ol" O0E, OE OAE
D’ou,
OR . ) od ox o7’ . .

L = —signe(z® JAt— —— =-sign(z® JAtd'sign(z* N
age g (T ) ax az_s age g (T ) g (T ):
or1®

- =A
aEGL =
85:1 _ 6EéL|J _ 1 a(El-:-nEmJ +5ij): E aEmi +E. aEmj
0E OB, 2  OE, 2\6E, ™ ™ oE,

aECe%L| 1 1

2

il Emj

(5mk5 E. + Emi5mk5j|)= E(é}IEkj + Eki5j|)= %(@lE}k + EiT<5j|)

—7: bign(z* )at, avec @(x)= <%>

S

|

0

NON;,
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= % — 1@_®ET + ET®1)
OE 25 = = 7=
OE

OAE

=

On obtient alors :

aRS . n-1
f o aterNg A BET +ETe), avee @'(x) = (X
OAE 20 =z b= = = K, \ K,

- Cas 2: Utilisation du tenseur Mandel M

D’ou,
oR, . od ox o7’ . .
= —signe(r°)At— =—sign(z® JAtd'sign(z° JN° = —Atd'N*
T e rTyy gn(7* Jata'sign(z* )N N
n-1
avec @'(X) _n/x
Ko \ Ko
oM a{ge '(ée :; ¢ _1)ﬂ 1 1
= \= T
= = = I®IT° )+ C'®1):=A° =®I1° |+ =|C°®1): A°
o )olcen) L' = o) Lot
act olE"-E) &E. OE, .
— = =): % Emj +Emi—mJ:5mk5ilEmj +Emi5mk5jl :5i|Eka +EiT<5jl
65 65 oE, oE,
=10E" +E' @1
OE
—= =1
8AE z

On obtient donc :

% <o ffe ) s 5e ) o= 1)

e Dérivée par rapport a Ay"
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OR

Y

= §SU
OAy"

e Dérivée par rapport & Ar,

8Rys 8Rys ors
OArY  ard OAr

D’ou,
OR. V0D AX v
e sign(z )Ataxaj_ sign(z* )Atd'(— 1) = sign(z* )At®

avec le modeéle « racine de la somme » :
N SU .U 2 % p
.y (a)é T, p D atr +al
c _ u p

OAr; OArS

D

1 su N SU .U 2 1 p N
:Eﬂa \/Za ry+a’ >
u p

ou avec le modéle « somme des racines » :

12 4
ol 7.+ a’r] + r°
or° ©) (TO 'u(\/zu: ° aLVZp:LB 1
OAr;

C — =—a
OAr] Zﬂ

D

Donc, on obtient :

OR . (@

1 n-1
s l H s ' su & SU U d ' _l L
— 5S|gn(r )AtCD,ua (\/;a rD+apr:erj ,avec ®'(X) = < <K >

OAry

ou

8Rys (b)lsi n( S)At(D' 5“( ias“r“j1
=— T
OAr 2 J A&

e Dérivée par rapport a Ar’

R, R, or

OArt  0t] OAr

D’ou,
R, NP X (Y i (VA
o sign(z* )t P sign(z* JAtd'(— 1) =sign(z* At

Cc
avec le modele « racine de la somme » :
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OAr!

12 4
.0 2'0+,u\/2a3“r”+a dorf
82’0 (i) u p

o (r + U /Zas”r“ +a, /Zr"j 4
4
—,uoc r”j
aArq OAr? ( -

Enfin, on obtient :

+» Dérivées partielles de R

avec le modeéle « racine de la somme » :
su p
\/Zb ry, +Ar, )+ Ky 2or
p

- Gc(rDt +Ar} )
K

ou avec le modeéle « somme des racines » :

\/stu Dt +Ar )+ I<d| Zer
Rrg P : _Gc(r;t +Ar|;t)
e Dérivée par rapport @ AE
OR ,
I'n — O
OAE =
e Dérivée par rapport a Ay"
aR \/stur; + KdIZer
—sign(A - - Gr
aA}/ g ( }/ )55U K c D

-1
4
p
= Ha (\/Zas“r” +aidr j
OAr! b
ou avec le modele « somme des racines » :

12 4 - . n X
ign(z° )Atd' uar? (\/Zas“r“ +a Zerj , avec @'(X) :K_<
L u p
ou
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ou
aR s A / b*ry + K, /Zr”
— T —_gjgn
aAy g 7

e Dérivée par rapport & Ary

1

) ibsu(zbsur; + KdIZerj _Gcgsu
K u p

OR. @

OAr;

ou
OR . o 1 >
o s bsu bsuru _Gé‘
20 (o) oo,

e Dérivée par rapport & Ar

1

aRrs (a) SU U p
aA—qu: ‘ dl Zb rD+KdIzr
L
ou
1
2
8Rrrg (b)_‘ 1| K,
OAr? 2k | >r”
p

< Dérivées partielles de R ,
L

R, =Ar +A(rP, +ArP — Sa‘{ Z\Ay U( .((f + A )J
seplan(p

seplan(p)

 Dérivée par rapporta AE

-
o

I
o

)}
>
Irm

e Dérivée par rapport a Ay"
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oR, : :
_rLu:AL( “‘( Zr j |gn(A;/“),S|UE p

aA}/ ueplan(p)

e Dérivée par rapport & Ary

8Rer B ( - ]
8AI’[‘; B A ueplan(p) j, Stue p

e Dérivée par rapport a Ar’

8R (s
8ArL (:H A(seplzan: %}/ j(SEp'a"(ETD )D

Annexe |. 4 : Approximation de la variable interne E par le schéma

d’Euler implicite

En appliquant le schéma d'Euler implicite,ona: P =exp {AtLp }P

n+l =n+l/)=n

Le tenseur d’essai est défini comme : E =F .p* , avec F =E

=n+l =n nil  =n+l =n+"

On peut en déduire: E'=E exp{ZAysﬁs} ~E (1.+ ZA}/SQSJ
S S
Finalement, on obtient la dérivée partielle par rapport a E :

ORg

et Zorn)

Cette dérivée partielle sans approximation calculée dans I’Annexe I. 3 donne :

oR
OA

Ir'm

n "H

—(AF-E" )®1+1®(ZA7/ N j

lrm

La différence entre les dérivées partielles sans approximation et avec approximation est

(AE.E"lk)].. Ce terme joue un role mineur dans |'expression.
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Annexe |. 5: Matrice tangente cohérente pour la formulation
Updated_Lagrangian

Dans le cadre de la méthode des éléments finis, sur le principe des puissances virtuelles, la
puissance virtuelle des efforts intérieurs peut s'exprimer différemment, en utilisant le tenseur de
contrainte de Cauchy g, le premier tenseur de Piola-Kirchhoff (PK1) S et le second tenseur de Piola-

Kirchhoff IT:

P =lgDio P, = [, :DdQ
- LB E)E E e, L E ) e,
ou . = = —
7.[ SImFJmFan;ldQ :Jl.[ F HmnanFlkFildQ
7_[ S, .mdQ J S FdQ zij'golz I, |ndQ J‘ m: E dQ

avec§=JFg£‘T,g:JFg‘l-gg‘T,_GL_1Q E-1)et J, =detF.

On obtient donc les différentes expressions de la puissance virtuelle des efforts intérieurs :

P =[ oDd=] $:FdO,=[ I:E_dQ,
‘7 = Q= I Q= \
Updated_Lagrangian Lagrangian_PK1 Total_Lagrangian

Comme indiqué ci-dessus, |'utilisation des différents tenseurs de contrainte nous permet de
construire différentes formulations lagrangiennes dans la configuration initiale ou actuelle.
Cependant, dans le cadre des grandes transformations, il est difficile d'appliquer la formulation
lagrangienne totale classique, car le tenseur gradient de déformation Green-Lagrange EGL est mal

maitrisé pour réaliser une matrice tangente cohérente. Pour cette raison, une nouvelle formulation
lagrangienne totale basée sur le tenseur de PK1 a été développée pour adapter notre modélisation
numérique. La construction de la matrice tangente cohérente liée a cette formulation sont donnée
dans la note technique [Han (2011)]. Ici, on ne présente que la démarche pour obtenir la matrice
tangente cohérente avec la formulation Updated_Lagrangian.

Pour commencer a calculer la matrice tangente cohérente, d'une facon générale, les résidus du
systeme d'équations non linéaires peuvent s'exprimer par :

R
[RI=|R,
R

r
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Pour évaluer l'influence d'une petite perturbation de F autour de son estimation actuelle sur les

variables internes v;, on impose que la variation du résidu doit rester nulle : 5[R]=[0]. Ceci implique
pour chaque résidu, on a :

R= it R SAF =0
OAVi GAE
y R T
OAVi=—|J| -——-O0AF avec 1T
o] - or =1 - ]

Selon les expressions des résidus, seulement le terme de R qui a une relation directe avec AF .

On peut donc obtenir : aAi *

=, -
OAF

oA
oL
py-pr-| - P

Im

, avec [J la sous matrice au terme E dans la matrice

H'I'I

Comme on a R. =AE-AF E‘1§+E (ZAﬂ’SNS) , le seul terme a calculer est
oR
£ =—L(AF-F’1-E)3
OAF OAF =
0 -1 1 \r 1
——IAF-F-E)J=IQ\F " -E)] +—(A-F " -B
R e
oF " OoF
~E FT )+ (aEtB) ==
=== oF = = O0F OAE
s oF oF
Dot % _(A-F*.B)=A®B" =AF®E", ‘= = F'@F T et = _j
oF = = == == OF = OAF =

On obtient donc:

Framuae SN SO NYEHEES

Avec une formulation lagrangienne réactualisé, a I'aide de la littérature [Belytschko et al. (2001)],
la notion de I'hypoélasticité en supposant un taux de déformation produit un taux de contrainte
dépendamment |'état de contrainte précédent, peut nous inspirer des idées pour construire la matrice
tangente cohérente. Pour satisfaire au principe d'objectivité, la loi constitutive peut s'écrire sous la
forme :

[
<

[
o
1o
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ou gv représente le taux objectif de contrainte, C est le tenseur d'ordre 4 présentant la matrice

tangente, et D donne la partie symétrique du gradient du vecteur vitesse

D-symlt)-3 (£ +ETET)

Ici, on définit le tenseur de contrainte Kirchhoff-Cauchy Tre =Jo, avec ] :detE) eto la

contrainte de Cauchy. En posant gm) — JC":D,on peut déduire :

0
Si on pose (ch): K,ona:
oF =

=
T
Il
N |-
[
o
*
.
Im
AN
+
T
1
Im
5
SN —

ijmn\" mp" pn gm' nq

Kijk,F'k,:%chmn(lfmplrpnuFm;F'an)zch* (PPl + FolFoy)

Comme Tre et D sont des tenseurs symétriques, le tenseur d'ordre 4 C” est donc aussi

symétrique. En confondant les indices m et n, on peut trouver une expression simplifiée :

KijkIFkI:JC'* Foo Fon

ijmn” mp~ pn
R . e
= Kijkl Fkl Flk = ‘]Cijmn Fmp Fpn Flk
¥

© 3
I

Ky = JC. F)

ijkn " nl

Kijkl |:er =JC,

ijkn

b

s
5
o
D
3
)

5
Kad
o
>
(@]
O
(=4
D
>
3
()]
~
x
(@]
o_
I
1
1l
[
o
,

D’ou,

183



ANNEXE |

0
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OdetE
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OAE =

On obtient donc:

22 [ sl ) 0B+ ese) - 2toE o) e g e
oL, hole” E7)-(areE ):(Fer ]

On utilise ensuite Ie taux converti de contrainte de Kirchhoff pour trouver le taux objectif de
contrainte de Truesdell 0 =C:D,avec C la matrice tangente cohérente a déterminer.

Jg-L-g-o-L +trace(Llg)= o™

En déduisant I'expression ci-dessus, on peut obtenir :

Vv .
t=¢ -Lz-z-L

JgVT:J *2 J i T

o

D=

H«\
[
=
M
M

L=

"o
=
19
L
19
=

Finalement, I'expression de la matrice tangente cohérente dans la configuration lagrangienne
réactualisée est donnée par :

no
Il
o,
|
o
o
<
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(@]
no
o
Il
=
19
_l_
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g
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Annexe l. 6 : Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code

de calcul Cast3M

On donne dans cette partie le détail du calcul des dérivées partielles des variables internes
, v°, r5 et r”. Seulement les termes différents de

utilisées dans I'implémentation sous Cast3M : E.
ceux présentés pour ZébuLoN (Annexe I. 3) seront établis ci-dessous

++» Dérivées partielles de R..

=GL

R, =-E& +EL +2 AL N’

E
=GL
sont identiques avec celles présentées dans la littérature

Les dérivées partielles du résidu de E;L
[Nguyen (2010)], dans laquelle les démonstrations sont détaillées. Ici, on n’établit que les résultats

Dérivée par rapport & AE

aREE 1 Ny ST
=1+ EZM @1+ N ®L+1ONT +18N

Dérivée par rapport a Ay"

aF\)Ee T
—==N" -E’ +E’ -N"+N'
aAyU = =GL =GL =— ==sym
e Dérivée par rapport a Ar; : idem
idem

Dérivée par rapport a Ar' : i

+* Dérivées partielles de Rys

—7,)signe(z*®)At

R.=
y

e Dérivée par rapport a AE;L

aRrs :aRys . 0D .ars . or®
aAEGL ) aT aEGL

D’ou,
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R, _ At
"~ =-sign(z’
oo~ )

olr Ko \ Ko
I _sign(e
= T
or’ J
a»z's S eT S
°E° ~ 2N I [+ A ﬁ (approximation réalisée par [Nguyen (2010)])
=L =

avec { } la partie symétrique du tenseur.

Finalement, on obtient :

n-1
OR . ' n/ x
Ve :_Atq).[Z{QS'HeT}.Fl' :NS], avec @ (X):—<_>
OAE, = F="= K, \K,

1>

e Dérivée par rapport a Ay" :idem
e Dérivée par rapport a Ar; : idem

e Dérivée par rapport a Ar’ : idem
% Dérivées partielles de R . :idem
5]

% Dérivées partielles de R | :idem
i

Annexe l. 7 : Maillages initiaux et déformés pour différents tests sur
un élément fini

/

17

(a) (b)
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— n

1=

(c) (d) (e)

Figure A. 1: Maillages initiaux et déformés des tests sur un élément fini, suivant : (a) [001] ; (b) [111] ;
(c) [011]; (d) [012] et (e) [i2s)-

Annexe l. 8 : Méthode géométrique pour obtenir les angles d’Euler a
partir d’une orientation cristallographique

Dans un monocristal, I'activation des systémes de glissement dépend de la direction de traction.
Lors d’une simulation numérique, il faut définir une matrice de rotation permettant de réaliser un
changement de repeére, en passant du repere global au repére cristallographique du matériau exprimé
dans le repére global. Comme le montre le Figure A. 2, on considere que la direction de traction est
suivant une orientation cristallographique du matériau Z. Pour ce faire, on va passer du repére global
de la piéce (xyz) au repére cristallin du matériau (XYZ) via trois rotations successives a, f§ et y avec la
convention de Runge [Bunge (1965) et Bunge (1982)] (appelée également la convention zxz [Goldstein
et al. (2002)]).

Figure A. 2 : Représentation de I'angle d’EuIe_r avec la convention de Bunge [Bunge (1965) et Bunge
(1982)].

Maintenant, on présente une méthode géométrique qui permet d’obtenir les trois angles d’Euler
représentant une orientation cristallographique X-Y-Z exprimé dans le repére global. Les coordonnées
de ces 3 vecteurs unitaires peuvent étre obtenues par des projections géométriques dans le repere
global, on a X(Xy, X5, X3), Y(Y1, Y, Y3) et Z(Z,, Z,, Z3), présentées sur la Figure A. 3.
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Figure A. 3 : Représentation des projections géométriques dans le repére global

D’apres la méthode géométrique, on peut obtenir :

a =atan2(Z,~2,)
B =acos(Z,)
y =atan2(X,,Y,)

avec atan2(y,x) une fonction a deux arguments comme fonction de atan(y/x).

Les 3 angles d’Euler obtenus permettent de fournir la matrice de rotation R du repere global au
repere cristallin du matériau, sous forme suivante :

C1C3 — C251S3  —C183 — (2035,

S152
R = |C1C2S3 + C3S51 C1CpC3 — S1S3 —C1S>
5253 €352 C2

avec ¢; = cos(a),s; = sin(a),c, = cos(f),s, = sin(f),c3 = cos(y), s3 = sin(y).

Il est a noter que, avec la convention de Bunge, les notations généralement utilisées pour les
angles d’Euler sont (¢p1, P, ¢,), avec p; = a,® = f,¢, = v, ceux qui sont bien appliqués dans le
cadre de ma thése.

Annexe l. 9 : Maillages utilisés pour I’étude de convergence

(a) 343 grains avec 1 élément/grain

(b)

343 grains avec 8 éléments/grain
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(d)

(e) 1000 grains avec 1 élément/grain (f) 1000 grains avec 8 éléments/grain

(g) 1000 grains avec 27 élément/grain (h) 8000 grains avec 1 élément/grain

Annexe |. 10: Dérivées partielles mises a jour avec [effet
d’avalanche

Ici, on ne présente que les termes différents de ceux présentés dans I’Annexe I. 3, pour les
modeles « la racine de la somme » et « la somme des racines ».

X/

+»+» Dérivées partielles de Rys

n

R.= Ay® — @QTS

-7, )Sign(rs )At, avec ®(x)= KL

0
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e Dérivée par rapport a Ay"

oR
r=5, (1 — Atd'sign(c* )= exp(ﬁﬁ

OAy" 7o ;

n-1
avec o (x) =£<KX> |
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Annexe Il : Implémentation numérique du
modele monocristallin poreux

Annexe Il. 1: Calcul des dérivées partielles des résidus dans le code
de calcul ZéBuLoN

Les composantes de la matrice jacobienne correspondantes au modele monocristallin poreux
implémenté dans le code ZéBuLoN sont établies dans cette section. Seuls les termes différents de ceux
présentés dans I’Annexe |. 3 complétés par I’Annexe I. 10 en tenant compte de I'effet d’avalanche
sont présentés ci-dessous :

% Dérivées partielles de R.

R =A§—A5-glg+5(zmsg)(1— f)

* Dérivée par rapporta AE

oR

E

OAE

HHFA

—(AF-E)e1+ (- fﬂ@(szs S]T+(1—f)@®l):(§Ays§An;J

on' _on' oM ac” | OE

- _ - _=,sous-entendu 7°=M :N°
OAE 6|\/| 0C° " OE OAE -

avec

d’ou

on’  on’ Q Q oQ
o _on_ 10Q 1M ) 199 1(R
oM oo Hoo H"\do = Hoo H\odr, =

avec =

123 St Seasfa 32 o
T

*
S S S

et

oQ 7 4o 23 1 30 [3 o [3 o
==-4—N-——"s-=_/—qq,f| —sinh — =0 |+q,,/——=cosh g,,/——= | [L
or, 2 15¢7°= 3 20qlqz 7.’ P T % 20z’ % 20z, )f
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oM :8{29.(5:2@_ )ﬂ: @HGT)Jr@ 01): %% @®QG)+%@@;):

M .
oC ¢ ag = 4
8Ce ET -E a B
PE 8(= =‘) - % m T+ En =6,6,E,, +E 6,6, =6,E} +E; 6, =1®E" +E'®
aE aE aEkI aEk| = = = =
oE

= - 1

aAE =

e Dérivée par rapport a Ay"

E_E. n§
OAy" — =

su

e Dérivée par rapport a AI’D” :idem
e Dérivée par rapport a AI’Lq :idem
+» Dérivées partielles de Rys
s * s X
R. =Ay" —®(z] — 77 JAt, avec ®(x) = <?>
0

 Dérivée par rapport a AE

R, R, oM oC" oE
OAE  OM "oc®’ OE OAE

D’ou,
oR -

po p 0P X 0T 0P K OT i~ atarn
oM x 07, oM &x or, do = =

n-1
avec ®'(X) = 1<L>
K0 KO
act A1)

N o )+ (coen) LA = hoorr®)s (7 ) A°
aC* aC* = 2= = =
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) i aEmJ' T T
= ==—"E, +B; — =0, By + B0 0 =0, Ej + B9,

oE oE oE, ™ ™ OE,
—1®E" +E' @1

0

= =1

OAE  :

On obtient donc :

OAE

e Dérivée par rapporta Ay"

8R n X n-1
fu =0, [1— AtCD'i eXp(ﬁjJ ,avec @'(x) = _<_>
aAQ/ }/O 7/0 KO KO

e Dérivée par rapport & Ar,

R. R or
OAry 0t OArg

D’ou,
OR .

7 _pt 9P X = —Atd'(—1) = Atd'
8rj OX 815

avec le modeéle « racine de la somme » :

12 4
L2 fo+ﬂJZaS”r.§+aerJ’ .
oz, '@ u P —lmsu(\/iasur“+a2irp]
OAr, OAr, 2 o0 g

ou avec le modeéle « somme des racines » :

12 4
0 / a™r! r°
or; (TOJ#{ %" D+aLVZp: Lj] 1 .
v 2T e

OAr;] 2

& SU .U B
2.a"my

u

2

Donc, on obtient :

n-1
OR . @1 0 7 - n /| x
/4 :*Atq)l su a.suru +a2 rp , avec (DI(X) — _<_>
oArt 2 ”a(\/z ° sz:Lj K, \K
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ou
R, 1 o \/ii N
== a
OAry 2 He c
o Dérivée par rapport a Ar|
R, R, 3
OArS 07 OAr
D’ou,
GRS
— At %2 X Ma(-1)= At
61‘ OX 62’0

avec le modeéle « racine de la somme » :

8(ro+y\/ias“r”+a irj’j ) 4

a 4

LI - P = Hay (\/Zas“r” +aLZerj
p

OAr! OAr!

ou avec le modéle « somme des racines » :

g oleonfBrion i) o

aArq OAr’

Enfin, on obtient :

R, @ N n/x\"
) 4 1
_r _ (\/Zasur“ +aLZerJ , avec @'(X) =—<—>

: K, \K

OAr! E 0o \%o
ou

R, © o)

8Aqu :EAt(D o, ( Zp:rj’)

++» Dérivées partielles de Rrs
D

avec le modele « racine de la somme » :

\/st“ ry +Ar] )+Kd,2r"
—Ay?

P —Gc(rDt +ArS )

R —Ar

K

ou avec le modeéle « somme des racines » :

195



ANNEXE |l

\/st“ ry, +Ary )+ Ky [DorP
R, —Ar —Ay* " —G,(r +Ar)

K

e Dérivée par rapport a AE :idem

e Dérivée par rapporta Ay"

\/Zt:JSlJrI;J + KdIZer
. P —Gr
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OAy" K
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ou

8A y/

e Dérivée par rapport & Ary
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1
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5 _ s su suru _
aAru su 7 2K (g Dj csu

e Dérivée par rapport a Ar
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< Dérivées partielles de R ,
L

R,=Ar’+ AL(rL"t +Ar —r® ZS‘,Aﬂfsj( Zs‘,(rost +Arg, )j

seplan(p) seplan(p)

* Dérivée par rapport a AE :idem

e Dérivée par rapport a Ay"

R, ] _
T —AL(rL"—r,_sat{ ngj,SMEp
)

8A]/u B ueplan(p

e Dérivée par rapport & Ary

Al Tar)s
—=A -7 “lLsiue
oAr A —r by p

e Dérivée par rapport & Ar

afuea Sor| S0
L — + e r:
aAqu pd seplan(p) seplan(p)D

Annexe ll. 2 : Tests simples du modeéele monocristallin poreux sur un
élément fini pour différentes directions de traction

600 ———————————— 300 ————————
500 |- P 250 |- =
400 — 200 7
L 7 L
:1 300 e :1/ 150 -
. ) Cristalline model
100 £ - Cristalline 111»udcl - 50 Porous model-f = 0 - =
. Porous model-f =0 - i | Porous model-f = 0.1 -
Porous model-f = 0.1
O L I 1 I 1 I L O L I 1 I 1 I L
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0 0.05 0.1 0.15 0.2
F33—1 F33—1
(a) [111] (b) [011]
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0 1 ] L ] 1 | 1
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Modélisation de la fragilisation due au gonflement dans les aciers inoxydables
austénitiques irradiés

RESUME : Au cours d’une irradiation neutronique a long-terme dans les Réacteurs & Eau Pressurisée
(REPs), une modification importante du comportement mécanique des matériaux utilisés dans les
internes de cuve (composés des aciers inoxydables austénitiques de la série 300) est observée, y
compris un durcissement et un adoucissement induit par irradiation, une perte de la ductilité et de la
ténacité. Jusqu'a présent, beaucoup efforts ont été contribués pour identifier les effets d’irradiation sur
I’évolution microstructurale du matériau (dislocations, boucles de Frank, cavités, ségrégation, etc.). Le
gonflement induit par irradiation, considéré comme un facteur limitant la durée de fonctionnement des
réacteurs, pourrait modifier les propriétés mécaniques des matériaux (plasticité, ténacité, etc), méme
conduire a une distorsion des structures du fait des modifications dimensionnelles entre les différentes
composantes.

L'objectif principal de ce travail de thése est d'étudier qualitativement l'influence de I'effet du gonflement
sur le comportement mécanique des matériaux irradiés. Un modeéle micromécanique constitutif en
grandes déformations basé sur les évolutions de la densité de dislocations et de défauts d'irradiation
(boucles de Frank) est développé et implémenté dans les codes de calcul éléments finis ZEBuULoN et
Cast3M. Les simulations numériques sont réalisées pour calculer les propriétés mécaniques d'un
agrégat polycristallin. Par ailleurs, la technique d'homogénéisation est appliquée pour développer un
modele de type Gurson. Les simulations d’une cellule poreuse sont utilisés pour étudier le
comportement mécanique des monocristaux poreux, en tenant compte des différents effets de la
triaxialité, de la porosité et de l'orientation cristallographique, afin d'étudier I'effet de la présence des
cavités sur la plasticité et la rugosité du matériau irradié a I'échelle polycristallin.

Mots clés : aciers inoxydables austénitiques, structure CFC, effets d'irradiation, modéle micro-
mécanique, plasticité cristalline, approche variationelle, critére de plasticité, monocristal poreux.

Modeling of cavity swelling-induced embrittlement in irradiated austenitic stainless
steels

ABSTRACT: During long-time neutron irradiation occurred in Pressurized Water Reactors
(PWRs), significant changes of the mechanical behavior of materials used in reactor core
internals (made of 300 series austenitic stainless steels) are observed, including irradiation-
induced hardening and softening, loss of ductility and toughness. So far, much effect has been
made to identify radiation effects on material microstructure evolution (dislocations, Frank loops,
cavities, segregation, etc.). The irradiation-induced cavity swelling, considered as a potential
factor limiting the reactor lifetime, could change the mechanical properties of materials (plasticity,
toughness, etc.), even lead to a structure distortion because of the dimensional modifications
between different components.

The principal aim of the present PhD work is to study qualitatively the influence of cavity swelling
on the mechanical behaviors of irradiated materials. A micromechanical constitutive model based
on dislocation and irradiation defect (Frank loops) density evolution has been developed and
implemented into ZéBuLoN and Cast3M finite element codes to adapt the large deformation
framework. 3D FE analysis is performed to compute the mechanical properties of a
polycrystalline aggregate. Furthermore, homogenization technique is applied to develop a
Gurson-type model. Unit cell simulations are used to study the mechanical behavior of porous
single crystals, by accounting for various effects of stress triaxiality, of void volume fraction and of
crystallographic orientation, in order to study void effect on the irradiated material plasticity and
roughness at polycrystalline scale.

Keywords: austenitic stainless steel, FCC structure, radiation effects, micromechanical
modeling, crystalline plasticity, variational approach, yield criterion, porous single crystal.
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